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Kurzfassung
Die vorliegende Arbeit beschreibt die Fertigung einer hypereutektischen Aluminium-
Silizium Legierung durch Selektives Laserschmelzen und die Nutzung dieses Verfah-
rens zur Herstellung von Metalloptiken. Durch diesen Ansatz werden metallische Spie-
gel für Weltraumanwendungen mit einer hohen Massereduktion ermöglicht. Aluminium
mit 40 ma% Silizium besitzt einen an die Polierschicht Chemisch Nickel-Phosphor an-
gepassten thermischen Ausdehnungskoezienten. Dies wird ausgenutzt, um athermale
Metalloptiken in einem Temperaturbereich von −185 ◦C bis 100 ◦C zu realisieren. Diese
Anpassung wird für den additiv gefertigten Werksto nachgewiesen. Prozessparameter
für die Verarbeitung von AlSi40-Pulver durch Selektives Laserschmelzen werden grund-
legend erarbeitet. Durch Optimierung wird eine Fertigung von Strukturen mit Gröÿen
unter 0,5 mm ermöglicht. Die resultierende Porosität bleibt dabei unter einem Wert von
0,1 %. Untersuchungen zum mechanischen und thermischen Verhalten des generierten
Werkstos zeigen die Anwendbarkeit als Substratmaterial für Metalloptiken. Vorgestellt
wird ein Designansatz, der die Methoden des konventionellen Leichtbaus erweitert und
eine Massereduktion von über 60 % erreicht. Dazu werden die Möglichkeiten des Ver-
fahrens und der erarbeiteten Parameter ausgenutzt. Anhand eines Demonstrators wird
gezeigt, dass die erreichbare Oberächenqualität durch eine etablierte Fertigungskette
durch das leichtere Design nicht negativ beeinusst wird. Die erreichte optische Qualität
erlaubt den Betrieb des Demonstrators im visuellen Spektralbereich.
Abstract
The present work describes additive manufacturing of a hypereutectic aluminum-silicon
alloy by Selective Laser Melting, which is utilized to manufacture metal mirror sub-
strates. This approach enables highly mass-reduced metal optics for space applications.
Aluminum incorporating 40 wt% silicon exhibits a lower coecient of thermal expansion
compared to other Al alloys, which provides a matched expansion to a nickel phosphorus
polishing layer. This reduces the thermal mismatch of substrate and coating, thereby
making this material combination suitable for a wide temperature range from −185 ◦C
to 100 ◦C. This work provides proof for the thermal matching by means of measurements
of the coecient of thermal expansion. Parameters for processing of AlSi40 powder by
Selective Laser Melting are evaluated. Optimization is carried out to enable the manu-
facturing of ne-structured features with a thickness of < 0.5 mm. The resulting volume
porosity is maintained at values below 0.1 %. Studies of thermal and mechanical proper-
ties of the newly generated material show good applicability for the manufacturing of
substrates for metal optics. A design is proposed which exhibits a mass reduction factor
of > 60 % and cannot be manufactured by conventional techniques. This design fully
exploits the possibilities oered by additive manufacturing technologies. A demonstrator,
which is manufactured to optical precision without negative implications by the design
or additive pre-processing proves the performance of this approach. The resulting shape
accuracy and roughness is suitable for applications in the visible spectral range.
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Die Möglichkeiten des Erkenntnisgewinns durch weltraumbasierte Studien sind in der
heutigen Zeit ein unverzichtbarer Bestandteil wissenschaftlicher Forschung. Eine erd-
umspannende Messung und Auswertung von klimatischen Bedingungen wie Tempera-
tur, atmosphärischer Zusammensetzung, Aerosolen, Albedo, Vegetationsdaten und vieles
mehr sind nahezu in Echtzeit verfügbar. Ermöglicht wird dies durch hochpräzise opti-
sche Instrumente, wie Teleskope, Spektrometer und Scanner. Diese Systeme erfordern
auf Einzelkomponentenbasis Formgenauigkeiten und Rauheiten im Nanometerbereich,
um die optische Funktionalität zu gewährleisten. Metallische Spiegel stellen eine eta-
blierte und kosteneziente Technologie für die Realisierung reektierender Komponenten
dar. Metalloptiksubstrate werden gröÿtenteils aus Aluminium-, Beryllium- und Kupfer-
legierungen hergestellt [1, 2]. Berylliumlegierungen werden aufgrund der Toxizität ihrer
Verbindungen zunehmend durch alternative Materialien ersetzt. Aluminiumlegierungen
sind aufgrund ihrer geringen Dichte und guten Bearbeitungseigenschaften, sowie der ho-
hen Langzeitstabilität ein verbreitetes Werkstosystem. Al6061 (AlMg1SiCu) ist neben
der Nutzung als Konstruktionswerksto eine der am häugsten verwendeten Legierungen
für Metalloptiken [2].
Eine etablierte Methode, eine hoch genaue Politur von Metalloptiken und damit den
Betrieb bei kurzen Wellenlängen zu ermöglichen, ist die Beschichtung mit einem amor-
phen Werksto. Chemisch Nickel-Phosphor (NiP) wird in der Optikfertigung für die-
sen Zweck eingesetzt [3, 4], da diese Verbindung ab einem Phosphorgehalt von etwa
10,5ma% röntgenamorph ist [5]. NiP ist allerdings aufgrund des Unterschieds in der ther-
mischen Ausdehnung im Vergleich zu Aluminium nur eingeschränkt einsetzbar, da es un-
ter wechselnden Temperaturbedingungen zu thermisch induzierten Verformungen kommt
[6]. Durch den Einsatz eines alternativen Substratmaterials kann dieser Nachteil ausge-
glichen werden. Hypereutektische Aluminium-Silizium Legierungen besitzen eine hohe
thermische Stabilität, geringe Dichte, hohe spezische Steigkeit, sowie eine gute Korrosi-
onsbeständigkeit. Aufgrund der hohen thermischen Leitfähigkeit (120 bis180 Wm−1K−1)
und des geringen thermischen Ausdehnungskoezienten (CTE) (< 15× 10−6 K−1) wer-
den hochsiliziumhaltige AlSi-Werkstoe als Einhausungsmaterial für elektronische Bau-
teile eingesetzt [7]. Die Verwendung von Aluminium mit etwa 40 ma% Silizium (AlSi40)
reduziert den CTE signikant, sodass die Dierenz zur Chemisch Nickel-Polierschicht
minimal ist [8]. Somit kann eine unerwünschte Verformung durch unterschiedliche CTE
in einem Temperaturbereich von −185 ◦C bis 100 ◦C vermieden werden [6, 9, 10], was
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den Betrieb unter kryogenen Bedingungen im Weltraum ermöglicht.
Komponenten für den Betrieb im Weltraum müssen aufgrund strenger Limitierun-
gen der transportierbaren Nutzlast (payload) massereduziert werden [11]. Dies wird
bei Metalloptiken durch Entfernung von Material mittels spanender Verfahren realisiert.
Die Kombination aus strukturellem Leichtbau einer Metalloptik und der Fertigung und
Aufrechterhaltung der hoch genauen optischen Funktionsäche ist eine Herausforderung
[2]. Eine hohe Massereduktion kann zu Beeinträchtigungen der optischen Qualität füh-
ren und die mechanische Stabilität des Optiksubstrats verringern. Ein weiteres Problem
sind eingeschränkte Gestaltungsmöglichkeiten von Leichtgewichtsstrukturen, die aus den
verwendeten Fertigungsverfahren resultieren. Das Potential der additiven Fertigung von
Optiken liegt in der selektiven Einsparung von Material in Bereichen, die nicht oder nur
gering zur Stabilität des Substrats beitragen, auch wenn diese an für klassische Bearbei-
tungsmethoden unzugänglichen Positionen lokalisiert sind. Durch diesen Ansatz ist eine
höhere Massereduktion bei geringerer Beeinträchtigung der optischen Qualität erreich-
bar. Die Realisierung additiv gefertigter massereduzierter Spiegelsubstrate aus AlSi40
verbindet die Vorteile einer leichteren Optik mit dem athermalen Design der Werksto-
kombination AlSi40 + NiP.
Das Selektive Laserschmelzen als additives Verfahren generiert Bauteile direkt aus di-
gitalen Daten. Aufgrund verfahrensspezischer Randbedingungen, wie dem schichtweisen
Aufbau aus einem Pulver und sehr hoher Abkühlgeschwindigkeiten sind die resultieren-
den Werkstoeigenschaften nicht mit denen konventionell hergestellter Halbzeuge ver-
gleichbar. Dies macht grundlegende Untersuchungen des Werkstos notwendig, um eine
Qualizierung für den Einsatz als Substratmaterial für Optiken zu erreichen. Weiterhin
erönet sich die Gelegenheit, Werkstoeigenschaften direkt im Herstellungsprozess zu be-
einussen und an das zu fertigende Bauteil anzupassen. Die grundsätzliche Eignung der
additiven Fertigung für mechanische und optische Bauteile hängt von der Reproduzier-
barkeit und den spezischen Eigenschaften, insbesondere der Porosität des Werkstoes
ab. Eine detaillierte Beschreibung aller an der Fertigung beteiligten Prozesse vom Pulver
bis zum Bauteil ist von höchster Bedeutung. Durch die Integration eines additiv gefertig-
ten Substrats in die etablierte Fertigungskette zur Herstellung einer Metalloptik können
die Vorteile eines weiterentwickelten und leichteren Designs mit einer hochpräzisen opti-
schen Funktion vereint werden. Der Nachweis vergleichbarer optischer Qualität zwischen
beiden Ansätzen unter gleichen Fertigungsbedingungen ist ein wichtiger Meilenstein für
die Anwendung additiver Verfahren in der Optik.
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2 Wissenschaftlicher Stand
2.1 Werkstoe und Fertigungstechnik für Metalloptiken
Im Bereich der Fertigung von Metalloptiken haben sich unterschiedliche Werkstoe eta-
bliert. Die wichtigsten sind Aluminiumlegierungen, Beryllium, Invar, sowie Kupfer, sel-
tener auch Titanlegierungen [2]. Materialien mit hoher spezischer Steigkeit1 sind von
besonderem Interesse für Leichtgewichtsoptiken [2]. Beryllium weist das beste Verhält-
nis aller Metalle auf, wird allerdings aufgrund der akuten Toxizität sowie kanzerogener
Eigenschaften seiner Oxide problematisch gesehen [12, 13]. Titan besitzt sehr gute me-
chanische Eigenschaften, die Bearbeitung durch spanende Verfahren ist jedoch vor allem
aufgrund der niedrigen thermischen Leitfähigkeit schwierig und mit hohem Werkzeug-
verschleiss verbunden [14]. Aluminiumlegierungen zeigen eine geringere mechanische Fes-
tigkeit als Titan oder Beryllium, lassen sich jedoch hervorragend zerspanen und besitzen
eine sehr geringe Dichte, was leichte Komponenten ermöglicht. Al6061 ist eine der am
häugsten eingesetzten Aluminiumlegierungen aufgrund der durch Ausscheidungshär-
tung guten mechanischen Eigenschaften, der hohen spezischen Steigkeit [15] und der
sehr guten Langzeitstabilität [1, 2].
Partikelverstärkte Aluminiumwerkstoe bieten den Vorteil einer gesteigerten mecha-
nischen Festigkeit und einer weiter reduzierten Dichte, sofern die Verstärkungsphase
eine geringere Dichte besitzt. Eine Festigkeitssteigerung kann beispielsweise durch Ein-
lagerung von Silizium oder Siliziumkarbid erreicht werden, wobei der Elastizitätsmodul
und damit die Steigkeit mit zunehmendem Anteil an Verstärkungsphase ansteigt [16].
Aluminium-Silizium Legierungen haben sich für die Herstellung von Metalloptiken weiter
etabliert [1719]. Hintergrund ist die thermische Anpassung des Substratmaterials an die
Nickel-Phosphor Schicht (siehe Kap. 1). Dieses Material besitzt einen geringeren thermi-
schen Ausdehnungskoezienten als Aluminium (Al: 23×10−6 K−1, NiP: ca. 13×10−6 K−1
[6]). Dieser Unterschied führt zu thermisch induzierter Verformung eines Bauteils unter
wechselnden Temperaturen [6]. AlSi40 besitzt in einem Temperaturbereich von etwa
−185 ◦C bis 100 ◦C einen nur gering abweichenden CTE zu NiP (Dierenz < 10−6 K−1)
und macht damit diesen Temperaturbereich für die Anwendung von NiP-beschichteten
Metalloptiken mit minimaler Verformung zugänglich.
Die Fertigung einer Metalloptik umfasst diverse Schritte zur Formgebung und Gene-
1Die spezische Steigkeit bezieht sich auf das Verhältnis aus Elastizitätsmodul und Dichte, Materialien
mit hoher spezischer Steigkeit besitzen einen hohen Elastizitätsmodul und eine geringe Dichte.
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rierung einer niedrigen Rauheit auf einem Spiegelträger bzw. Substrat, sowie Beschich-
tungsprozesse. Diese erfüllen fertigungstechnische (NiP als Polierschicht) und schlieÿlich
optische Funktionen. Die Vergütung mit einer Hochreexionsschicht, angepasst an die zu
reektierenden Wellenlängen, stellt den nalen Schritt zur Erzeugung des Spiegels dar.
Während der Generierung der optischen Oberäche kommen verschiedene Fertigungspro-
zesse zum Einsatz. Der mechanischen Vorfertigung zur Generierung des Grundsubstrats
schlieÿt sich die Feinbearbeitung durch ultrapräzises Diamantdrehen, Magnetorheologi-
sches Polieren, sowie Chemisch-Mechanisches Polieren an. Verschiedene Prozessschritte
sind notwendig, um Gestaltabweichungen wie Formfehler, Welligkeit und Rauheit zu kor-
rigieren. Der Einsatz der röntgenamorphen Nickel-Phosphor-Beschichtung für die Kor-
rektur und Politur von Metalloptiken ist seit vielen Jahren Stand der Technik [3, 4]. Die
Schicht wird über einen nasschemischen, autokatalytischen Prozess auÿenstromlos auf
dem Substrat abgeschieden. Die Phosphorkonzentration ist entscheidend für Eigenschaf-
ten, wie Härte, thermische Ausdehnung und Kristallinität und wird über die Prozesspa-
rameter Temperatur und pH-Wert gesteuert [5]. Der röntgenamorphe Zustand von NiP
erlaubt mittels Politur Rauheiten im Bereich von < 1,0 nm rms in einem Messfeld von
140× 110 µm2 [20].
Eine detaillierte Beschreibung der Prozesskette zur Herstellung von Metalloptiken mit
einer Unterscheidung nach den Anforderungen bezüglich Formgenauigkeit und Rauheit
je nach adressiertem Spektralbereich und der dazu notwendigen Fertigungsschritte ndet
sich in [20, 21].
2.2 Konventionelle Ansätze zur Massereduktion von
Metalloptiken
Die Massereduktion von Metalloptiken ist notwendig, wenn Kostenfaktoren oder das
Massebudget dies erfordern (z. B. Weltraummission) oder die Komponenten hohe Be-
schleunigungen realisieren sollen (Scanspiegel, Lasermaterialbearbeitung). In der Litera-
tur wird die Massereduktion  vor allem bei groÿen Spiegeln  als Masse im Bezug zur
Spiegeläche angegeben [1, 22]. In der vorliegenden Arbeit wird diese im Verhältnis zum
Vollmodell angegeben. Der Grad der Massereduktion L berechnet sich aus der Masse des
Vollkörpers mvoll und der des reduzierten Modells mred, siehe (2.1).




Massereduktion geht mit einer Senkung der mechanischen Steigkeit des Spiegelsubstrats
einher, welche zu sinkendem Widerstand gegen angreifende Lasten führt und damit ei-
ne Verschlechterung der optischen Funktion hervorrufen kann. Entsprechend birgt die
Auslegung der Strukturen zur Reduktion der Masse ein hohes Optimierungspotential.
Zu den kalkulierbaren externen Lasten zählen Kräfte, die während der Bearbeitung und
der Montage bzw. Integration auf das Optiksubstrat wirken, thermische Lasten während
Lagerung und im Betrieb2, sowie Belastungen während des Betriebs und beim Transport
3. In der Literatur nden sich verschiedene klassische Ansätze der Massereduktion [2, 23],













bis zu 25 % 5 2
Sandwich-
Struktur
bis zu 75 % 1 5
Oene
Rückseite
bis zu 80 % 4 5
Tabelle 1: Klassische Methoden der Massereduktion, nach [2, 23]. Massereduktion bezogen
auf einen Zylinder mit einem Durchmesser-Höhenverhältnis von 6 : 1 ohne Haltestruktur.
Maximale Deformation der Optikäche aufgrund des Eigengewichts des Spiegels und Ferti-
gungsaufwand in Noten von 1 (beste) bis 5 (schlechteste) nach [23].
Die verschiedenen Designansätze unterscheiden sich hinsichtlich der möglichen Masse-
reduktion sowie der Deformation der Optikäche aufgrund des Eigengewichts, was ein
Maÿ für die Stabilität des Modells ist. Die Unterschiede in der mechanischen Steigkeit
werden als erheblich beschrieben, das Sandwich Design bietet das höchste Verhältnis aus
Massereduktion und Stabilität. Dies ist allerdings auch mit einem höheren Fertigungs-
aufwand verbunden, da ein solches Design konventionell ohne Fügetechnologien nicht
2Die thermische Ausdehnung führt zu einer Expansion oder Kontraktion der gefertigten Komponen-
ten. Werden Materialien mit unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoezienten verbunden,
entstehen thermisch induzierte Spannungen.








Abbildung 1: Schematischer Freischnitt einer hohlgebohrten Struktur, Mit-
telpunkt der Bohrungen liegt auf der neutralen Faser.
herstellbar ist.
Eine weitere Methode besteht im Entfernen von Material durch Einbringen von Boh-
rungen auf der Umfangsäche [24]. Analog dem Sandwich Design wird bei diesem Ansatz
Material bevorzugt aus dem Bereich der neutralen Faser entfernt. Der Hintergrund be-
steht in einer möglichst geringen Senkung des Flächenträgheitsmoments gegenüber einem
Vollkörper. Hierbei handelt es sich um geometrische Faktoren, die unabhängig von den
Materialeigenschaften sind. Am Beispiel eines Spiegelkörpers im rechteckigen Querschnitt







mit Iy - Flächenträgheitsmoment im Bezug zur y-Achse, b, h - Abmessungen des freige-
schnittenen Rechtecks, n - Anzahl der Bohrungen, r - Radius der Bohrungen.
Wie ersichtlich wird, spielen vor allem die Gröÿe und Anzahl der Bohrungen eine wichti-
ge Rolle. Gleichung (2.2) ist beschränkt auf zentral eingebrachten Bohrungen. Weiterhin
können die Bohrungen aus verschiedenen Richtungen in den Spiegelkörper eingebracht
werden.
Der Verlust an Gesamtmasse geht mit dem Verlust an Steigkeit einher und muss
entsprechend optimiert werden. Die Massereduktion ist bei diesem Ansatz verfahrens-
technisch begrenzt, da die Zugänglichkeit des inneren Volumens mit Bohrwerkzeugen
begrenzt ist. Vorteilhaft bei diesem und dem Sandwich-Ansatz ist der Erhalt der Rand-
bereiche, welche am weitesten vom Zentrum (neutrale Faser) entfernt sind, da diese den
gröÿten Beitrag zur Steigkeit leisten. Designs, welche eine oene Rückseite besitzen,
erlauben eine gesteigerte Massereduktion und werden vor allem bei der Spiegelfertigung
aus sprödharten Werkstoen eingesetzt [22, 25]. Der Ansatz kann auch für Metallopti-
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ken angewandt werden, hier sind Strategien mit minimaler Schwächung der Rückseite
bekannt [26]. Das Entfernen von Material von der Rückseite senkt allerdings die mecha-
nische Stabilität. Der mechanisch stabilste und leichteste Ansatz wäre ein vollständig
geschlossener Spiegelkörper mit einer maximalen Massereduktion im Inneren des Sub-
strats, ohne die Notwendigkeit des Fügens einer Rückseite.
Die Additive Fertigung ermöglicht es, ein entsprechendes Design zu realisieren und bie-
tet daher die Möglichkeit, sehr leichte und dennoch stabile Körper umzusetzen, welche
mit konventionellen Methoden nicht herstellbar sind. Hiermit sind Lösungen auf Ba-
sis von Stabtragwerken, Zellenstrukturen, Schäumen oder anderer beliebiger Strukturen
möglich [27, 28].
2.3 Das Selektive Laserschmelzen
2.3.1 Funktionsweise und ausgewählte Parameter
Additive Fertigungsverfahren unterscheiden sich grundlegend von den konventionellen,
auf spanenden Bearbeitungsprozessen basierenden, Verfahren. Stattdessen werden Teile
schichtweise direkt aus Modell-Daten hergestellt. Die unter diesem Oberbegri zusam-
mengefassten Verfahren sind vielfältig: Stereolithographie, Fused Deposition Modeling
oder Laserauftragsschweiÿen sind Beispiele, aber auch der 3D Siebdruck oder der Inkjet-
Druck von Polymeren [29] sind den additiven Fertigungsverfahren zuzuordnen. Das Se-
lektive Laserschmelzen4 ist ein additives Fertigungsverfahren, bei dem Bauteile schicht-
weise durch Aufschmelzen eines Pulvers hergestellt werden. Dieses Pulver besitzt die
chemische Zusammensetzung des angestrebten Materials, aus dem das spätere Bauteil
bestehen soll. Das Pulver wird mittels Laserstrahlung oder einem Elektronenstrahl (→
Elektronenstrahlschmelzen) selektiv aufgeschmolzen und erstarrt anschlieÿend zu einem
festen Bauteil. Nicht geschmolzenes Pulver verbleibt während des Prozesses in der Ma-
schine und wird erst nach Fertigstellung des Bauteils entfernt. Der gesamte Prozess ndet
in einer gekapselten Anlage ggf. unter Inertgasatmosphäre statt (im Falle von reaktiven
Materialien wie z.B. Aluminium, Magnesium oder Titan). Als Inertgase sind Sticksto
und Argon etabliert [30]. Das genutzte Pulver kann nach dem Prozess wiederverwendet
werden. Hierfür ist ein Sieben notwendig, um grobe Partikel aus dem Prozess oder andere
Fremdpartikel zu entfernen. Auch der Umgang während des Siebens muss unter Inertgas
4Aktuelle Bezeichnung nach DIN EN ISO/ASTM 52900: Pulverbettbasiertes Schmelzen. Andere Be-












Abbildung 2: Schematische Abbildung einer SLM-Maschine; belichtete Flächen sind grün
dargestellt.
erfolgen. Erstmals beschrieben wurde das Verfahren des Selektiven Laserschmelzens im
Jahre 1996 [31].
Der Bauprozess beginnt mit einer Bauplattform, an welcher das spätere Bauteil ange-
bunden wird. Abwechselnd erfolgt das Auftragen einer dünnen Pulverschicht mit einem
geeigneten Rakelwerkzeug und die Belichtung der zu erzeugenden Geometrie entspre-
chend des Querschnittes aus einer in Schichten zerlegten STL-Datei5 (Standard Tessela-
tion Language) bzw. aus CAD Daten. Der Aufbau einer SLM-Maschine ist schematisch
in Abb. 2 gezeigt. Die Pulverkammer wird in z-Richtung nach oben und die Baukammer
nach unten gefahren, sodass das Rakelwerkzeug eine Pulverschicht (in der xy-Ebene) auf
der Bauplattform auftragen kann. Anschlieÿend erfolgt das Schmelzen der Strukturen (in
Abb. 2 grün dargestellt) mittels Laserstrahlung (rot dargestellt). Das Bearbeitungswerk-
zeug der additiven Fertigungsanlage setzt sich aus einer Laserquelle, einer Fokussieroptik
und einem Scanner zusammen, der für die xy-Ansteuerung und somit die Erzeugung von
Linien sorgt. Die aufzuschmelzenden Flächen werden linienweise belichtet, die Kombi-
nation von Schmelzlinien in einem bestimmten Muster erzeugt eine zusammenhängende
Fläche. Zur eindeutigen Beschreibung in der vorliegenden Arbeit werden diese tatsächlich
mit dem Laser erzeugten Linien Schmelzlinien genannt. Die virtuelle Linie, wie sie von
der Scaneinheit angesteuert wird, erhält die Bezeichnung Scan-Vektor. Die eingetragene
5Das STL Format ist seit 1988 bekannt und hat sich als Standard für die Übertragung der CAD
Modelle auf additive Fertigungsanlagen durchgesetzt. Strukturell handelt es sich dabei um Schalen











Abbildung 3: Schema der Belichtung einer Fläche (nicht maÿstäblich): schwarze Linien ent-
sprechen den Scan-Vektoren, wie sie die Software ansteuert. Gestrichelte Linien repräsen-
tieren die Grenzen der erzeugten Schmelzlinien mit einer bestimmten Breite, die sich aus
den verwendeten Parametern Laserleistung PL und Scan-Geschwindigkeit vs ergibt. In die-
sem Beispiel treen sich die Linien gerade, der Hatch-Abstand dh entspricht also genau der
Linienbreite, sodass keine Überlappung existiert.
Energie pro Längenelement bestimmt dabei die Ausdehnung der geschmolzenen Linien
in Breite und Tiefe. Folgende Parameter müssen für ein Aufschmelzen des eingesetzten
Pulvers aufeinander abgestimmt werden:
 Laserleistung PL
 Belichtungsgeschwindigkeit (Scanner) vs
 Hatch-Abstand: Abstand der Scan-Vektoren zueinander (dh)
 Dicke einer belichteten Schicht tℓ (Herstellung von Kontakt mit darunterliegender
Schicht)





Diese Energie kann als Hilfsmittel zur Variation von Parametern und Angabe eines Pro-
zessfensters genutzt werden. Darin können anschlieÿend weitere Optimierungen erfol-
gen um beispielsweise die Porosität zu minimieren. Die Strategie zur Anordnung der
Scan-Vektoren kann variiert werden. In der Literatur wird beschrieben, dass diese einen
Einuss auf die Materialeigenschaften, wie Porosität [34], Textur [35] und mechanische
Eigenschaften [36] nimmt. Abbildung 3 zeigt die Belichtung schematisch am Beispiel
einer Rechteckäche. Die Scan-Vektoren der Fläche werden mit konstantem Abstand





Abbildung 4: Schematische Ansicht eines Bauauftrags für das SLM. Die Bauteile
(orange) sind mittels Support-Strukturen (blau) mit der Bauplattform verbunden.
ren in der Fläche ist dabei um einen Wert reduziert, welcher in etwa der Breite der
Kontur-Schmelzlinie entspricht. Die Originalgeometrie aus dem CAD-Format ist als grü-
ne durchgehende Linie dargestellt. Der Scan-Vektor der Kontur kann um einen Abstand
dc nach innen oder auÿen gegen die Originalkontur versetzt werden (isotropes Verkleinern
oder Vergröÿern), um die Breite der geschmolzenen Linie im Prozess zu kompensieren.
Damit ist eine Anpassung der Maÿe der generierten Geometrie an die Originalmaÿe mög-
lich6. Auch wird ersichtlich, dass im gezeigten Belichtungsmuster Leerräume am Ende
der Scan-Vektoren der Fläche existieren. Dies kann durch die Wahl eines geeigneten
Hatch-Abstandes (dh), dem Versatz des Scan-Vektors der Kontur dc, sowie einer Anpas-
sung der Länge der Scan-Vektoren der Fläche (dch) korrigiert werden. Es wird ersichtlich,
dass zum exakten Festlegen der Abstandsparameter die Breite der Schmelzlinien bekannt
sein muss, um Leerräume und damit Porosität zu vermeiden.
Die Anbindung eines Bauteils an die Bauplattform kann direkt erfolgen oder mit Hilfe
sogenannter Support-Strukturen realisiert werden. Dabei handelt es sich um Hilfsstruk-
turen (im einfachsten Fall einzelne Schmelzlinien), die ebenfalls mit dem Laser erzeugt
werden und eine thermische und mechanische Anbindung des Bauteils an die Bauplatt-
form zur Verfügung stellen. Diese Strukturen müssen nach dem Bauprozess wieder ent-
fernt werden. Abbildung 4 zeigt einen virtuellen Bauauftrag mit einigen Bauteilen, die
mit Support-Strukturen an die Bauplattform angebunden sind.
6In der Grak ist die Position des Scan-Vektors so gewählt, dass sich ein Aufmaÿ zur Originalkontur
ergibt, was eine mechanische Nachbearbeitung auf Endmaÿ ermöglicht.
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2.3.2 Spezische Eigenschaften additiv hergestellter Werkstoe
Das Selektive Laserschmelzen ist ein urformender Fertigungsprozess, d.h. der Werksto
wird direkt im Prozess aus der Schmelze erzeugt. Die Eigenschaften des additiv herge-
stellten Werkstoes unterscheiden sich von denen konventionell hergestellter Werkstoe.
Im Prozess treten sehr schnelle Abkühlgeschwindigkeiten auf, die sich im Bereich von 104
bis 106 K/s bewegen [3739]. Dies hat einige besondere Eigenschaften des entstehenden
Materials zur Folge. Die Kristallstruktur kann aufgrund des schicht- und linienweisen
Aufbaus gerichtet erstarren, sodass sich Kristallite mit einer bevorzugten Wachstums-
richtung bilden, wie bei Ti6Al4V nachgewiesen wurde [33] oder sich ausgeprägte Tex-
turen ausbilden, wie bei AlSi10Mg gezeigt wurde [35]. Die Kristallstruktur ist aufgrund
der hohen Abkühlgeschwindigkeit verfeinert, sodass die Zugfestigkeit im Vergleich zu
konventionell hergestellten Halbzeugen gesteigert ist [36], die Schwingfestigkeit jedoch
geringer sein kann. Die Eigenschaften hängen darüber hinaus von der Orientierung bei
der SLM-Herstellung ab [32, 40]. Dies wird auf Defekte im Material, Texturen, sowie die
Rauheit der Oberächen zurückgeführt.
Nachteile des Prozesses sind eine erhöhte Rauheit der Oberächen durch den Einsatz
von Pulver und entsprechender Anhaftungen, die sich je nach Lage im Bauraum unter-
schiedlich stark ausprägen [41, 42]. Problematisch sind sogenannte Überhänge, dies sind
horizontale oder ach ansteigende nach unten zeigende Oberächen bzw. Strukturen oh-
ne Stützstruktur darunter. Hier wird auf loses Pulver belichtet, was zu einer schlechten
Wärmeabfuhr und damit einer ausgedehnten Schmelze führt [43, 44]. Der Grund ist die
um ein bis zwei Gröÿenordnungen kleinere Wärmeleitfähigkeit von Metallpulver gegen-
über dem respektiven Vollmaterial [45]. Dies führt zu sehr hohen Rauheiten oder sogar
Materialanhäufungen durch Anschmelzen von losem Pulver. Im additiven Prozess ist die
Wärmeleitfähigkeit stark vom verwendeten Schutzgas abhängig.
Die hohe Rauheit der additiven Verfahren macht oftmals eine Nachbearbeitung der
Oberächen notwendig. Elektrochemische Verfahren, wie Elektropolieren oder Hirtisieren
werden genutzt, um eine Reinigung zu erreichen und durch Glättung der Oberächen
die Schwingfestigkeit zu verbessern [46].
Weiterhin können  ähnlich dem Schweiÿen oder auch dem Gieÿen [47]  beim SLM
Porosität oder Risse auftreten. Dies ist auf Schrumpfung des Materials während der Er-
starrung oder eingeschlossene Gase zurückzuführen, die in der Schmelze gelöst sind und
beim Erstarren nicht vollständig entweichen können [48]. Auch Prozessfehler, Verdamp-
fung von Material oder Fremdstoe bzw. Unreinheiten des Pulvers, sowie eine unzurei-
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chende Benetzbarkeit der festen Phase (nachgewiesen bei Aluminium )mit der Flüssig-
phase können ein Grund für Porosität sein [49]. Derartige Prozessfehler müssen durch
die Wahl geeigneter Parameter und eine strenge Qualitätskontrolle minimiert werden. Ei-
ne etablierte Methode zur Steigerung der Schwingfestigkeit, sowie zur Reduzierung von
Porosität der Bauteile nach dem SLM, ist das heiÿisostatische Pressen (HIP) [5052].
In der Literatur werden - ohne HIP - Materialdichten von deutlich über 99,5% erwähnt,
99,8 % wurden beispielsweise in AlSi10Mg erreicht [34, 36]. Eine weitere Herausforde-
rung beim SLM ist die Maÿgenauigkeit. Die Herstellung der Teile erfolgt nach Endkontur
bzw. endkonturnah. Eine mechanische Nachbearbeitung ist oftmals unerlässlich, da der
Prozess selbst keine Genauigkeiten im Mikrometerbereich liefert. Dies führte zur Ent-
wicklung von Ansätzen, die eine additive mit einer spanenden Bearbeitung kombinieren
[53]. Durch den prozessbedingten linien- und schichtweisen Aufbau resultieren Eigen-
spannungen im Material, die zu Verzug oder sogar Rissen führen können [5456]. Dies
muss bei der Ausführung stets bedacht und ggf. durch eine thermische Nachbehandlung
korrigiert werden.
2.3.3 Designrichtlinien für das Selektive Laserschmelzen
Durch additive Verfahren lassen sich nahezu beliebige Strukturen erzeugen, jedoch exis-
tieren für die Fertigung mittels Selektivem Laserschmelzen einige Randbedingungen, die
nachfolgend erörtert werden. Grundlegend ist die Gröÿe der herstellbaren Komponenten
durch den Bauraum der zur Verfügung stehenden Maschine begrenzt. Eine Fertigung ist
in verschiedenen Ausrichtungen möglich, so kann durch Kippen unter Vergröÿerung der
absoluten Bauhöhe auch ein in einer Dimension gröÿeres Bauteil gefertigt werden.
Der pulverbettbasierte Prozess bedingt unter allen Umständen einen Verbleib von lo-
sem Pulver in nicht geschmolzenen Bereichen. Dies bedeutet, dass trotz der prinzipiellen
Möglichkeit, geschlossene Hohlräume herzustellen, in allen entsprechenden Geometrien
eines Bauteils Önungen vorgesehen werden müssen, um das verbliebene Pulver nach-
träglich zu entfernen. Auch die Reinigung des Bauteils muss bereits beim Design be-
dacht werden. Schwer zugängliche innere Bereiche erfordern spezielle Methoden (siehe
Kap. 2.3.2). Eine mechanische Reinigung oder Bearbeitung dieser Oberächen ist oft-
mals unmöglich. Die Oberächenqualität beim Selektiven Laserschmelzen ist allgemein
von der jeweiligen Orientierung der Oberäche abhängig [41, 57, 58]. Typische Werte für
Rauheiten von Metallpulver basierten Bauteilen im SLM-Prozess liegen zwischen 10 und
20 µm Ra [41, 59]. Durch Optimierung der Position und Ausrichtung des Bauteils kann
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auf bestimmten Flächen die Oberächenqualität verbessert werden. Oberächen, die da-
gegen einer mechanischen Nachbearbeitung bedürfen (beispielsweise eng tolerierte Maÿe,
Referenzächen, optische Funktionsächen), können auch mit erhöhter Rauheit gefertigt
werden. Die Positionierung der Support-Strukturen ist hierbei zu beachten. Diese müssen
nach der Fertigung zugänglich sein, wenn eine Entfernung notwendig ist.
Ein Verzug von Geometrien durch im Prozess generierte Eigenspannungen ist zu be-
achten, da dieser zu erheblichen Abweichungen führen kann [54, 60]. Dem kann mit einer
geänderten Belichtungsstrategie, verstärktem Einsatz von Support-Strukturen oder Auf-
maÿ mit anschlieÿender mechanischen Bearbeitung begegnet werden.
Schlieÿlich existieren nicht nur hinsichtlich der maximalen Gröÿe der Bauteile sondern
auch hinsichtlich der minimal zu fertigenden Strukturbreiten gewisse Einschränkungen.
Wie in Abb. 3 ersichtlich wird, setzt sich jede Querschnittsgeometrie aus mehreren ein-
zelnen Linien zusammen. Die Breite einer Linie und die Kombination daraus legt daher
die minimal mögliche Breite fest. Im Prozess wird eine umlaufende Kontur belichtet, so-
dass die kleinste Struktur im Normalfall nicht dünner als die doppelte Linienbreite sein
kann.
2.3.4 Erforschte Metall-Werkstosysteme für die additive Fertigung
Zum aktuellen Stand sind verschiedene Werkstosysteme in der metallbasierten addi-
tiven Fertigung im Einsatz. Die nachfolgende Liste erhebt keinen Anspruch auf Voll-
ständigkeit, da die untersuchten Werkstoe in der additiven Fertigung beständig wach-
sen; vielmehr soll ein grober Überblick gegeben werden. In der Literatur nden sich
Titanlegierungen (Ti6Al4V als häugste) [6163], Stähle [64], Eisen-Nickel-Legierungen
[65], Nickelbasis- bzw. Superlegierungen [66, 67] und Legierungen von Refraktärmetallen
[68]. Weiterhin werden im Medizinbereich verschiedene Legierungen, wie CoCr eingesetzt
[69, 70]. In der Schmuckindustrie kommen Edelmetalle, wie Gold, Platin und Palladi-
um, sowie deren Legierungen zum Einsatz, die sich ebenfalls additiv fertigen lassen [71].
Auch Hochentropielegierungen sind für die additive Fertigung von Interesse [72]. Alumi-
niumlegierungen sind bereits seit längerer Zeit Gegenstand der Forschung. Legierungen,
wie AlMg3, AlMgSi0.5, AlSi10Mg, AlSi25 wurden bereits im Jahr 2004 untersucht [37].
Technische Bedeutung haben heute vor allem die Legierungen Al6061, sowie die nah-
eutektischen Werkstoe AlSi10Mg und AlSi12 erlangt [35, 38, 44, 51, 52, 7376]. Für
die letztgenannten Legierungen werden von kommerziellen Maschinenherstellern Pulver
angeboten und Prozessparameter bereitgestellt [7779].
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Das SLM hypereutektischer Aluminium-Siliziumlegierungen ndet sich vereinzelt in
der Literatur. Die Verarbeitung von einem AlSi25 Pulver mit > 45 µm Pulverpartikeln
wird in [37] beschrieben. Dabei wird mit einer geheizten Bauplattform gearbeitet, was die
Dichte erhöht und die Rissneigung reduziert. In [80] wird das SLM von AlSi20 hinsichtlich
der mechanischen Eigenschaften untersucht. Es wird gezeigt, dass durch hohe Abkühl-
raten ein sehr feines Gefüge resultiert, welches durch eine Wärmebehandlung deutlich
modiziert werden kann. Dies äuÿert sich durch eine sinkende Festigkeit und eine Erhö-
hung der Duktilität (Zugfestigkeit sinkt von 506 MPa auf 252 MPa). Die Zugfestigkeit
ist deutlich höher als in konventionell hergestellten Halbzeugen, Werte der Gusslegierung
werden mit 91,5 bis 162 MPa zitiert.
In [81] wurden additiv gefertigte Proben (in stehender Ausrichtung - 90◦) aus AlSi12
und AlSi20 bei 400 ◦C (6 h) nachbehandelt und im Zugversuch geprüft. Die Zugfestigkeit
von AlSi20 nahm von 500 MPa auf 240 MPa ab, der Wert von AlSi12 verringerte sich
von 380 MPa auf 130 MPa. Die maximale Dehnung stieg von 1,8 % auf 5,0 %, bzw. von
2,5 % auf 14,1 %.
Die in-situ Herstellung einer hypereutektischen AlSi Legierung mit 50 % Siliziuman-
teil aus einer Mischung von Aluminium- und Siliziumpulver wird in [82] beschrieben.
Die Mikrostruktur weist kleinere primär erstarrte Siliziumpartikel auf, als es bei Gussle-
gierungen erreicht wird. Durch Variation der Laserleistung bei der additiven Fertigung
wurde eine minimale Porosität von etwa 0,5% erreicht. Das SLM von AlSi50 wird auch in
[83] beschrieben. Es wird ebenfalls ein Vergleich mit einer Gusslegierung demonstriert,
der ein deutlich verfeinertes Gefüge beim SLM zeigt. Weiterhin wird das thermische
Verhalten des Werkstoes mittels Dilatometrie und dynamischer Dierenzkalorimetrie
(DSC) analysiert. Ein exothermer DSC Ausschlag bzw. eine positive CTE-Anomalie ab
ca. 450 K werden der Ausscheidung von zwangsgelöstem Silizium aus dem Aluminium-
Mischkristall zugeschrieben.
Die additive Fertigung mittels gepulster Laserstrahlung wird in [84] am Beispiel von
AlSi40 untersucht. Die Autoren betrachten dabei den Einuss von Parametern, wie Puls-
dauer und -länge, sowie Frequenz auf die Mikrostruktur. Es wurde auch gezeigt, dass
sich mittels ultrakurzer Laserpulse Strukturbreiten bis minimal 70 µm fertigen lassen.
Selektives Laserschmelzen von AlSi40 mittels kontinuierlicher Laserstrahlung ist in [85]
beschrieben. Es wurden mechanische Zugversuche durchgeführt, die eine deutlich gestei-
gerte Zugfestigkkeit gegenüber konventionell hergestelltem Material zeigen. Die erreichte
Dichte des additiv prozessierten Materials unter Einsatz von HIP liegt bei 99,7 %. Dar-
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Abbildung 5: Aluminium Silizium Phasendiagramm, erstellt nach [86].
über hinaus existiert keine Literatur, die die additive Herstellung von AlSi40, sowie die
Charakterisierung des Materials beschreibt.
2.4 Das Aluminium-Silizium-System
Allgemeine Einführung Das Aluminium-Silizium Werkstosystem ist eine binäre Le-
gierung mit eutektischem Punkt bei 577 ◦C und einer Siliziumkonzentration von 12,2
Atomprozent bzw. 12,6 Masseprozent [86, 87]. Das Gleichgewichts-Phasendiagramm ist
in Abb. 5 dargestellt. Die Schmelzpunkte von reinem Aluminium und Silizium liegen
bei 660 ◦C, bzw. 1414 ◦C. Die Schmelze aus Aluminium und Silizium ist in beliebi-
gen Verhältnissen mischbar. Im festen Zustand bilden sich die Phasen α-Aluminium,
β-Silizium und die eutektische Phase (α + β). Aluminium kristallisiert im kubisch ä-
chenzentrierten Gitter mit einer Gitterkonstante von 0,40495 nm bei Raumtemperatur
[86, 88]. Silizium bildet eine Diamantstruktur mit einer Gitterkonstante von 0,543102 nm
[89]. Der α-Mischkristall besitzt eine geringe Löslichkeit für Silizium. In [86] ist eine ma-
ximale Löslichkeit von 1,5 Atomprozent bei der eutektischen Temperatur angegeben.
Andere Literatur gibt einen Wert von 1,65 Masseprozent an [87, 90, 91], was diesem
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Wert relativ genau entspricht7. Die Löslichkeit sinkt mit abnehmender Temperatur, bei
Raumtemperatur besteht im Gleichgewicht keine Löslichkeit mehr (siehe Abb. 5). Auch
eine Löslichkeit von Aluminium in Silizium wird beschrieben, diese beträgt allerdings
maximal 0,016 at-% bei einer Temperatur von 1190 ◦C [86].
Anhand des Phasendiagramms lassen sich prinzipiell drei verschiedene Klassen von
AlSi-Materialien unterscheiden: hypoeutektische, eutektische und hypereutektische Le-
gierung. Die Mikrostrukturen der drei Klassen sind verschieden, so besteht eine hy-
poeutektische Legierung aus α-Mischkristallen und eutektischer Phase. Die eutektische
Legierung erstarrt dagegen in α+β und die hypereutektischen Legierungen bestehen aus
β-Siliziumkristallen und eutektischer Phase.
Aufgrund der Vergleichbarkeit mit der Literatur wird bei Legierungskonzentrationen
im Folgenden mit der Einheit Masseprozent gerechnet, wenn nicht anders angegeben.
AlSi40 AlSi40 wird am Markt in Form von Halbzeugen von zwei Anbietern zur Ver-
fügung gestellt. Hierbei handelt es sich um Werkstoe mit 40 bzw. 42 % Silizium, die
durch Rascherstarrungstechniken (melt spinning, spray forming) hergestellt und per
heiÿisostatischem Pressen verdichtet werden. Details zu Herstellung und Eigenschaften
dieser Werkstoe nden sich in [6]. Aus dem Phasendiagramm in Abb. 5 ist ersichtlich,
dass es sich bei AlSi40 bei Raumtemperatur um einen zweiphasigen Werksto aus Al und
Si handelt. Silizium liegt in Form von primär erstarrten Kristalliten sowie als eutektische
Modikation vor. Bei unendlich langsamer Abkühlung entlang der Liquiduslinie besteht
der Werksto aus etwa 60 % Aluminium, welches durch die eutektische Reaktion er-
starrt, einem Anteil von 12,6 % Silizium im eutektischen Bereich sowie primär-Silizium.
Die Form der primär erstarrten Siliziumkristalle hängt maÿgeblich von den Abkühlbedin-
gungen und auch von der Temperatur in der Schmelze direkt vor der Abkühlung ab. Das
Wachstum erfolgt geordnet, die Kristalle bilden bevorzugt Facetten in (111)-Ebenen. Der
dominante Mechanismus ist der Twin Plane Reentrant Edge-Mechanismus [92]. Dieser
beschreibt das Wachstum von Silizium in [112] Richtung ausgehend von einem Graben
in Folge der Zwillingsbildung an (111) Ebenen. Die Formen können sternförmig bzw.
fünfarmig, polygonal oder plattenförmig sein. Letztere Morphologie wird beispielsweise
beim Gieÿen erreicht. Die fünfarmige Morphologie weist auf eine geringe Überhitzung
der Schmelze hin, während oktaedrische Kristalle auf hohe Schmelztemperaturen und
hohe Abkühlgeschwindigkeiten schlieÿen lassen [93, 94]. Die Struktur des Eutektikums
7Rechnerisch entsprechen 1,65 ma-% Silizium 1,58 at-%, errechnet mit den entsprechenden Dichten.
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wird in der Literatur als lamellar bis nadelförmig beschrieben, wobei der Abstand der
Lamellen Aufschluss über die Abkühlgeschwindigkeit gibt.
Die physikalischen Eigenschaften von Reinaluminium und Silizium unterscheiden sich
sehr deutlich. Die Dichte von Aluminium liegt bei etwa 2,70 g/cm3 [95], Silizium besitzt
eine Dichte von 2,329 g/cm3 [2]. Reinaluminium zeigt einen makroskopischen Elastizi-
tätsmodul von 69 GPa, für polykristallines Silizium wird ein Wert von 160 GPa angege-
ben [96]. Der lineare thermische Ausdehnungskoezient von Aluminium liegt mit etwa
23× 10−6 K−1 [6] deutlich über dem des Siliziums mit 2,5× 10−6 K−1 [6, 97].
Der Elastiziztätsmodul von AlSi-Legierungen steigt mit zunehmender Siliziumkonzen-
tration [98], der thermische Ausdehnungskoezient dagegen sinkt [99]. Beide Eekte
sind technisch relevant und werden ausgenutzt. Für AlSi40 wird in der Literatur ein
Elastizitätsmodul von 102 GPa angegeben [100].
Eekte durch rasche Erstarrung Die bisher besprochenen Eigenschaften gelten für
den thermodynamischen Gleichgewichtszustand. Im Falle einer raschen Abkühlung aus
der Schmelze, wie es beim SLM beispielsweise vorkommt, nden Prozesse statt, die
nicht mehr im Gleichgewicht ablaufen und daher nicht durch das in Abb. 5 dargestellte
Phasendiagramm beschrieben werden können. In Abb. 6 ist ein erweitertes Phasendia-
gramm dargestellt, das metastabile Erweiterungen der Solidus- und Liquiduslinien und
T0-Kurven (Linie gleicher Gibbs Energie von Flüssig- und Festphase) enthält. Die eutek-
tische Temperatur und Zusammensetzung sind von der Abkühlgeschwindigkeit abhängig
[101]. In unterkühlten Schmelzen wird die eutektische Zusammensetzung zu höheren Si-
liziumkonzentrationen verschoben. Auch ist bei schneller Abkühlung der Schmelze eine
deutlich höhere Löslichkeit von Silizium im Aluminiummischkristall möglich. Die Pha-
senverteilung des erstarrten Festkörpers kann je nach Abkühlgeschwindigkeit und Un-
terkühlung variieren. Hypereutektische Legierungen sind leichter unterkühlbar als hy-
poeutektische Legierungen, da die α-Phase eine höhere Keimbildungsrate und Wachs-
tumskinetik aufweist als die β-Phase [102], die in hypereutektischen Legierungen zuerst
kristallisiert. Weiterhin wird die Wachstumsgeschwindigkeit des Siliziums durch die ko-
valenten Bindungen und die niedrige thermische Leitfähigkeit gehemmt. Dies führt im
Eutektikum zur Einhüllung durch Aluminium [103]. Die Nukleation an bestehenden α-
Kristalliten erfolgt schneller als an β-Phase. Dies begünstigt ebenfalls die Unterkühlung
hypereutektischer Gemische [104].
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Konzentration / (at% Si)


























Abbildung 6: Aluminium Silizium Phasendiagramm mit metastabilen Erweiterungen der
Solidus- und Liquiduslinien, erstellt nach [86].
2.5 Stand der Literatur zur Additiven Fertigung von
Metalloptiken
Metalloptiken aus AlSi10Mg und Ti6Al4V wurden in [105] hergestellt und untersucht.
Hierfür kamen die Verfahren des Selektiven Laserschmelzens und Elektronenstrahlschmel-
zens zum Einsatz. Die Optiken wurden durch Schleifen und Polieren nachbearbeitet, die
geringste Rauheit wurde auf dem Aluminiumspiegelsubstrat erreicht und lag bei 22 nm
rms, bei einem Messfeld von 167× 167 µm2. Das Spiegeldesign wurde auf eine erste Ei-
genfrequenz von 250 Hz optimiert, Angaben zum Grad der Massereduktion sind nicht ge-
nannt. In [106] ist eine umfangreiche Studie zur Möglichkeit der additiven Fertigung von
Optiken gezeigt. Die betrachteten Materialien umfassen AlSi10Mg, Ti6Al4V, Polyethe-
retherketon (PEEK), sowie Edelstahl/Bronze und Inconel 625. Die Herstellung erfolgt
durch verschiedene additive Fertigungsverfahren, nur bei AlSi10Mg kommt das Selektive
Laserschmelzen zum Einsatz. Mit diesem Verfahren wurde ein Spiegel mit geschlosse-
ner Rückseite und interner Zellenstruktur gefertigt (Massereduktion wird nicht genannt)
und durch Diamantdrehen und Poliertechniken bearbeitet. Die erreichte Rauheit betrug
0,5 bis 0,75 nm rms (ohne Angabe des Messfeldes) und die erreichte Formabweichung
20
502 nm p.-v. bzw. 72 nm rms. Für AlSi10Mg wird eine Dichte von 100 % angegeben
ohne jedoch das verwendete Analyseverfahren zu nennen.
Die Additive Fertigung von Spiegeln aus Ti6Al4V und AlSi10Mg wird in [107] be-
schrieben. Die Spiegelsubstrate besitzen einen Durchmesser von 84 mm und eine Mas-
sereduktion von 31 %. Die Anwendungswellenlänge liegt im Infrarot. Es wurde eine
Formabweichung von 177 nm p.-v. (30 nm rms) auf AlSi10Mg mit NiP erreicht. Durch
Computertomographie konnte eine erhöhte Porosität im Randbereich ermittelt werden.
In [85] wird die Anwendung von AlSi40 für die additive Herstellung von Spiegeln unter-
sucht. Vorgestellt wird ein Modell, welches in der Designphase eine Massereduktion von
30 % gegenüber einem konventionell massereduzierten Spiegel (Prinzip: oene Rückseite)
aufweist. Eine Fertigung des Modells aus AlSi40 wird in Aussicht gestellt.
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3 Motivation und Zielsetzung der Arbeit
Die thermische Anpassung des Substratmaterials AlSi40 an NiP stellt einen bedeutenden
Vorteil für die Fertigung ultrapräziser Metalloptiken dar. Durch diese Eigenschaft werden
Lösungen zur Anwendung im Weltraum kostenezient möglich. Umfassende Studien zur
Verarbeitung von AlSi40 durch Selektives Laserschmelzen, sowie zur Charakterisierung
der thermischen und mechanischen Eigenschaften sind bislang nicht bekannt. Hier soll die
vorliegende Arbeit erstmals grundlegende Untersuchungen zu Prozessparametern liefern
und die resultierenden Werkstoeigenschaften in Bezug setzen. Die thermische Anpas-
sung von Substratmaterial (AlSi40) und Polierschicht (NiP) soll anhand von Messungen
des thermischen Ausdehnungskoezienten demonstriert werden. Die für den additiv ge-
fertigten Werksto spezischen Eigenschaften werden anhand von Mikrostrukturunter-
suchungen und Bestimmung der mechanischen Festigkeit in verschiedenen thermischen
Zuständen untersucht. Hierfür erfolgt auch ein Vergleich mit einem bereits etablierten,
aber nicht additiv hergestellten Werksto gleicher chemischer Zusammensetzung. Ein
wesentliches Ziel der Arbeit ist der Nachweis einer vergleichbaren oder besseren mecha-
nischen Festigkeit des additiv hergestellten Werkstoes.
Die Anwendung als Substratmaterial für Optiken erfordert eine kleinstmögliche Poro-
sität des Werkstos. Durch Optimierung der Prozessparameter soll eine Porosität von
< 0,1 % erreicht werden. Dies entspricht einer Verbesserung des aktuellen technologi-
schen Standes.
Die klassischen Strategien der Massereduktion von Metalloptiken unterliegen deutli-
chen Einschränkungen aufgrund der verwendeten konventionellen Fertigungstechnologi-
en. Ziel der Arbeit ist die weitere Senkung der Masse eines konventionell masseredu-
zierten Modells durch ein Sandwich-Design. Dies bietet ein optimales Verhältnis aus
Stabilität und Massereduktion. Durch die additive Fertigung soll dieses Design erstmals
monolithisch realisiert und damit die Notwendigkeit von Fügeverfahren auf dem kon-
ventionellen Weg vermieden werden. Eine geeignete Struktur soll entwickelt und an das
Verfahren des Selektiven Laserschmelzens angepasst werden. Durch diesen Ansatz wird
eine Massereduktion von > 60 % adressiert. Um dieses Ziel zu erreichen, sollen Struk-
turbreiten von minimal 500 µm additiv gefertigt werden. Die Anwendung der etablierten
Fertigungsverfahren soll an der neuartigen Komponente demonstriert und die nale op-
tische Qualität nachgewiesen werden. Ziel ist eine Formabweichung und Rauheit, die den
Ansprüchen eines beugungsbegrenzten abbildenden Systems (Maréchal Kriterium, λ/14
[108]) im visuellen Spektralbereich (400 bis 700 nm) genügen.
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4 Charakterisierung des Metallpulvers für das
Additive Fertigungsverfahren
4.1 Morphologie und Partikelgröÿenverteilung
Das verwendete Pulver wurde von einem kommerziellen Anbieter bezogen. Die Herstel-
lung erfolgt durch Verdüsen eines Gemischs von Aluminium und Silizium aus der üs-
sigen Phase (Al und Si sind in der üssigen Phase unbegrenzt mischbar, siehe Abb. 5).
Die chemische Zusammensetzung anhand der zugegebenen Materialien in der Schmelze
wurde mit 40,60 ma% Silizium deniert.
Das Pulver besitzt eine Partikelgröÿenverteilung zwischen 20 − 70 µm, ein Bereich,
der auch in der Literatur häug Verwendung ndet [37, 64, 74, 75, 109]. Mit diesem
Pulver lassen sich optisch homogene Schichten mit 25 µm Dicke auftragen. Die Partikel-
gröÿenverteilung wurde mit einem Lasergranulometer (Typ CILAS 990L) gemessen und
lag dem Datenblatt des Pulvers bei. Abbildung 7 zeigt das Histogramm der Verteilungs-
dichte über den Durchmesser sowie die Verteilungssummenkurve des Volumens (Q3). Die
Halbwerts-Partikelgröÿe beträgt etwa 42,5 µm.











































Abbildung 7: Histogramm der Partikelgröÿenverteilung und kumulierte
Werte.
Das Pulver besitzt eine hauptsächlich sphärische Geometrie, mit Abweichungen, die
eine ellipsoide Form beschreiben, wie Aufnahmen mit dem Rasterelektronenmikroskop
(Typ Zeiss Sigma, Everhart Thornley Detektor) zeigen (siehe Abb. 8). Die Oberächen






Abbildung 8: Aufnahme des nicht umgeschmolzenen AlSi40-Pulvers auf einem Trägersubstrat
mit dem Rasterelektronenmikroskop. Vergröÿerter Ausschnitt zeigt die Morphologie eines
einzelnen Pulverpartikels.
me der Oberäche der Partikel in der rechten oberen Ecke zu sehen. Die eingelagerten
Siliziumkristalle sind als scharfkantige und polygonale Strukturen zwischen einer homo-
genen und glatten Matrix zu erkennen. Die Abgrenzung zwischen Al- und Si-Partikeln
ist sehr deutlich, mit Vertiefungen an der Grenzäche. Dies ist vermutlich auf die hohe
Oberächenspannung des Aluminiums in der Schmelze zurückzuführen. Diese liegt bei
Temperaturen von 1173 K bis 1973 K bei 0,7 bis 0,9 Nm−1 [110].
4.2 Analyse der Mikrostruktur
Abbildung 9 zeigt eine Pulverprobe, die in Epoxidharz eingebettet und anschlieÿend
poliert wurde. Das verwendete Lichtmikroskop vom Typ Olympus BX51 wurde für
die Aufnahme mit einem 50× Objektiv betrieben, somit ergibt sich ein Messfeld von
330× 260 µm2. Auf dem Bild sind die Einzelpartikel auf dunklem Hintergrund (Einbett-
masse) zu erkennen. Die Mikrostruktur besteht aus dunklen Siliziumpartikeln in einer
hell erscheinenden Matrix aus Aluminium. Das Gefüge erscheint anhand der Partikel
sehr inhomogen. Es lassen sich sehr fein strukturierte Bereiche erkennen, die bereits an
oder unter der Auösungsgrenze des Objektivs liegen. Daneben nden sich auch sehr
groÿe Siliziumplatten, die primär aus der Schmelze erstarrt sind und auf Gröÿen von bis
zu 20 µm gewachsen sind. Diese sind bevorzugt an der Oberäche bzw. im Randbereich
der Partikel zu nden. Des Weiteren sind Poren in den Partikeln sichtbar, die ebenfalls






Abbildung 9: Lichtmikroskopische Aufnahme einer in Epoxidharz eingebetteten Pulverprobe
nach dem Polieren, Vergröÿerung: 50×, Messfeld ca. 330× 260 µm2.
als geschlossene Porosität zu betrachten, es nden sich aber auch Poren, bzw. Gräben
an der Oberäche. Das Gefüge deutet aufgrund der geringen Gröÿen der Siliziumpar-
tikel auf eine rasche Erstarrung hin, die allerdings lokal deutlich verschieden ausfallen
kann, wie die Bandbreite der Kristallgröÿen zeigt. Ein Unterschied zwischen neuem und
gebrauchtem Pulver konnte mittels Rasterelektronenmikroskopie nicht ermittelt werden.
In beiden Fällen nden sich ähnliche Partikelgröÿen, sowie Agglomerate. Der Ersatz von
verbrauchtem Pulver erfolgt durch Zugabe von neuem Pulver vor einem neuen Bau-
prozess je nach zu erwartendem Verbrauch. Der Pulverkreislauf (Befüllen, Verarbeiten,
Auangen, Sieben) wird vollständig unter Inertgasatmosphäre realisiert. Somit wird der
Kontakt des Pulvers mit Sauersto minimiert.
Eine Degradation von Pulver in der Additiven Fertigung und damit die Beeinus-
sung der Bauteilqualität nach vielen Verwendungen wird in der Literatur beschrieben
[111, 112]. Grund hierfür ist eine zunehmende Oxidation des Pulvers. Dies führt zu ei-
ner höheren Härte und geringerer Bruchzähigkeit. Auch die vermehrte Entstehung von
Porosität im gefertigten Bauteil wird Oxiden zugeschrieben [113]. Die Degradation des
Pulvers hängt jedoch im Wesentlichen von der verwendeten Anlagentechnik ab (Grad
und Aufrechterhaltung der Inertisierung während aller Prozesse, Reinheit des Inertga-
ses) was einen Vergleich mit den Erkenntnissen aus der Literatur erschwert.
25
5 Entwicklung von Prozessparametern zur Additiven
Herstellung von AlSi40
5.1 Grundlegende Parameter und verwendete Anlagentechnik
Die Entwicklung von Parametern für die Verarbeitung des verwendeten Pulvers fand mit
einer Maschine des Typs M2 Cusing der Firma Concept Laser statt. Diese ist mit einem
Ytterbium Faserlaser der Firma IPG ausgestattet, der maximal 400 W an kontinuier-
licher Leistung emittiert. Die 3D Scanoptik kann den Laserstrahl durch Fokusverschie-
bung aufweiten und damit einen variablen Fokusdurchmesser realisieren. Der Bauraum
der Maschine misst 220×220×250 mm3 und ist mit einer integrierten Plattformheizung
ausgestattet, die eine Temperatur von bis zu 200 ◦C erreicht. Das Rakelwerkzeug besteht
aus einer Kautschuklippe. Als Inertgas wurde ausschlieÿlich Sticksto einer Reinheits-
klasse von 99,999 % (5.0) genutzt. Das überschüssige Pulver wird in einem mit Schutzgas
inertisierten Edelstahlbehälter gesammelt und zwischen zwei Bauprozessen  ebenfalls
unter Inertgas  mit einer Maschenweite von 63 µm gesiebt, bevor es wiederverwendet
wird.
Auf der Maschine wurden für die Dauer der Untersuchungen keine anderen Pulver ver-
wendet, um Kontaminationen des AlSi40 Pulvers mit Fremdmaterialien zu vermeiden.
Um die Verarbeitung eines bis zu diesem Zeitpunkt nicht qualizierten Pulvers auf einer
SLM-Maschine zu gewährleisten, sind einige Voruntersuchungen notwendig. Da sich die
zu erzeugenden Teile aus einzelnen Schmelzlinien zusammensetzen (wie in Kap. 2.3.1
erläutert), ist es wichtig, deren Charakteristik zu kennen. Entscheidende Kriterien sind
zunächst die Qualität der Linien und deren Breite. Es muss sichergestellt sein, dass die
Linien durchgehend und ohne Ausbrüche hergestellt werden können. Dies ist zum Einen
für eine gute Belichtung der Flächen durch Aneinanderreihen von Einzellinien wichtig.
Zum Anderen ist die Linienqualität für die Support-Strukturen ausschlaggebend, da die-
se die thermische und mechanische Anbindung an die Bauplattform darstellen und somit
für den korrekten Halt der Bauteile während des Prozesses sorgen. Weiterhin muss die
Breite der Linien bestimmt werden, um einen entsprechenden Linienabstand für die Er-
zeugung von Flächenelementen einzuschätzen und zu optimieren. Die Flächenbelichtung
wird nach einem kontinuierlichen Schema durchgeführt, wie in Abb. 3 dargestellt. Die
Belichtung erfolgt bidirektional, d. h. es wird mäanderförmig mit wechselnder Richtung
belichtet. In jeder neuen Schicht wird das gesamte Muster um 90◦ gedreht. Dieses Sche-
ma wird für alle folgenden Untersuchungen beibehalten. Andere Belichtungsstrategien,
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wie bspw. das zufällige Belichten von Einzelsegmenten, sind zwar möglich, werden aber
nicht betrachtet. Schlieÿlich werden zum Begrenzen der Flächenbelichtung Konturfahr-
ten durchgeführt, welche das Bauteil nach auÿen abschlieÿen und die Oberäche glätten
sollen. Auch haben diese Konturfahrten Einuss auf die Maÿgenauigkeit der fertigen
Komponenten. Wichtig ist hier die Überlappung der Kontur mit den Flächenvektoren,
da es sonst zu Leerräumen kommt (siehe Abb. 3). Die entsprechende Optimierung schlieÿt
das Kapitel der Parameterstudien ab.








25 µm 150 mm/s 200 ◦C Kautschuklippe Sticksto 5.0
Tabelle 2: Ausgewählte Maschinenparameter, die nicht variiert werden
Die Menge an Pulver, die bei jeder neuen Schicht aufgerakelt wird, wurde je nach zu
belichtender Fläche mit einem Überschuss von Faktor 2 bis 3 gewählt, sodass Fehlstellen
durch Mangel an Pulver vermieden werden.8
5.2 Variation der Laserparameter
5.2.1 Generierung und Charakterisierung von Einzelschmelzspuren
Zunächst wurde untersucht, in welchem Energiebereich das Aufschmelzen des AlSi40-
Pulvers erreicht wird. Der Ansatz hierfür ist die Erzeugung von einzelnen Schmelzlinien
über mehrere Schichten. Es entstehen damit Wände, deren Dicke etwa der Breite einer
Schmelzlinie entspricht. Als Richtlinie für die Untersuchung kann eine Streckenenergie
deniert werden, die die Laserleistung und die verwendete Scan-Geschwindigkeit ins Ver-
hältnis setzt. Dies kann genutzt werden, um zu untersuchen, ab welchem Energieeintrag
ein durchgehendes Aufschmelzen des Pulvers und damit eine Verbindung gewährleistet





8Bei einer Dosierung von 1 : 1, wird die Bauplattform um den gleichen Weg abgesenkt, wie die Pulver-
kammer angehoben wird. Durch das Aufschmelzen von Material kommt es lokal zu einer Kontraktion,
sodass die nächste Pulverlage mehr Volumen ausgleichen muss als es die Absenkung der Bauplattform
vorgibt. Ein Anheben der Pulverkammer um einen höheren Weg gleicht dies aus.
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Laserleistung und Scan-Geschwindigkeit werden variiert, zusätzlich wurde die Untersu-
chung mit zwei verschiedenen Fokuslagen des Lasers durchgeführt, sodass der Durch-
messer des Laserstrahls in der Bearbeitungsebene etwa 50 µm und 120 µm entspricht9.
Die Parameterfelder wurden in Segmenten mit Auÿenmaÿen von etwa 20 mm und einer
Höhe von 2 mm erzeugt und der Abstand der einzelnen Vektoren dh auf etwa 3 mm
gesetzt. Die resultierenden Breiten der Schmelzlinien wurden im Anschluss unter dem
Lichtmikroskop vermessen. Dies erfolgte mit einem Olympus BX51 Auichtmikroskop
anhand eines kalibrierten 5×, sowie 10× Objektivs mit der Mikroskopsoftware Stream
Motion. Für jeden Parameter wurden mindestens 15 Messungen durchgeführt, um eine
Streuung der Breite der Linien zu ermitteln. Das Ziel ist es, Parameter mit minimaler
Streuung der Linienbreite zu ermitteln. Ein weiteres wichtiges Kriterium ist die absolute
Linienbreite. Ein möglichst geringer Wert wird angestrebt, da es ein wesentliches Ziel
der Entwicklung ist, mit den ermittelten Parametern Bauteile mit ligranen Strukturen
aufzubauen. Zielstellung sind Strukturen mit einer minimalen Breite zwischen 500 µm
und 700 µm. Da jedes zu belichtende Element Flächenvektoren sowie eine umlaufende
Kontur besitzt (vgl. Abb. 3), sollten die Linienbreiten deutlich geringer als die Hälfte des
Durchmessers der zu erzeugenden Struktur sein. Die Linienbreiten sollten daher unter
350 µm liegen.
Abbildung 10 stellt die gemessenen Linienbreiten über den Parametern Laserleistung
und Scan-Geschwindigkeit für die erste Fokuslage von 50 µm dar. Die Fehlerbalken ent-
sprechen der Standardabweichung.

















Linienbreite 50 µm Fokus
P = 100 W
P = 133 W
P = 200 W
P = 300 W
P = 400 W
Abbildung 10: Gemessene Linienbreiten in Abhängigkeit der Laserleistung und Scan-
Geschwindigkeit; Durchmesser des Lasers im Fokus: 50 µm.
9Diese Breite wird deniert als der doppelte Strahlradius, an dem die Intensität des Gauÿstrahls auf
1/e2 der Maximalintensität abgesunken ist.
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Linienbreite 120 µm Fokus
P = 100 W
P = 133 W
P = 200 W
P = 300 W
P = 400 W
Abbildung 11: Gemessene Linienbreiten in Abhängigkeit der Laserleistung und Scan-
Geschwindigkeit; Durchmesser des Lasers im Fokus: 120 µm.
Die Linienbreite steigt bei einer Laserleistung von 400 W auf Werte von bis zu 770 µm
bei der minimal gewählten Scan-Geschwindigkeit von 0,16 m/s. Bei dieser Geschwindig-
keit besitzt die Leistung einen hohen Einuss auf die Linienbreite. Bereits bei 0,33 m/s
geht dieser Einuss deutlich zurück, ab 1,30 m/s ist der Einuss nur noch sehr gering. Bei
einer weiteren Verdopplung auf 2,60 m/s ändert sich die Breite nicht mehr signikant.
Die Abhängigkeit der gemessenen Linienbreiten von Leistung und Geschwindigkeit er-
scheint in der zweiten Fokuslage äquivalent, die Werte sind jedoch generell kleiner, siehe
Abb. 11. Dies deutet auf einen geänderten Energieübertrag in das Pulver hin, der bei
identischer Menge an eingestrahlter Energie eine geringer ausgedehnte Schmelze gene-
riert. Die Dierenz der Linienbreiten der beiden Fokuslagen nimmt mit zunehmender
Leistung und abnehmender Geschwindigkeit zu. Dies wird in Abb. 12 ersichtlich. Ab-
bildung 13 zeigt den relativen Fehler der gemessenen Linienbreiten über den jeweiligen
Parametersatz aus Leistung und Scan-Geschwindigkeit. Die Streuung der Linienbreite
steigt tendenziell mit höheren Geschwindigkeiten und niedrigeren Leistungen, also ei-
ner sinkenden Streckenenergie an. Bei der höchsten Scan-Geschwindigkeit von 2,6 m/s
kommt es in beiden Fokuslagen unterhalb von 300 W zu Unterbrechungen der Lini-
en. Eine Streckenenergie von 80 Ws/m kann damit als untere Grenze für ein stabiles
Prozessfenster angegeben werden. Ein oberes Limit wurde nicht untersucht, da die Li-
nienbreite bereits im abgedeckten Parameterraum in einen Bereich der Breite geht, der
nicht genutzt wird. Die höchste Streckenenergie im Versuch beträgt 2500 Ws/m bei einer
Leistung von 400 W und einer Scan-Geschwindigkeit von 0,16 m/s. Hier werden bereits
sehr grobe Strukturen generiert (Linienbreite 767 bzw. 685 µm), die sich nicht mehr für
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Abbildung 12: Gemessene Linienbreiten in Abhängigkeit der Streckenener-
gie für zwei verschiedene Fokuslagen des Lasers.


































0 % 10 % 20 % 30 % 40 %
Abbildung 13: Bewertungsschema der Einzellinientests, farblich dargestellt ist die
relative Abweichung von der mittleren Linienbreite nach jeweiligem Parametersatz.
Links: Auswertung mit 50 µm Fokus, rechts: Auswertung mit 120 µm Fokus.
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Fokuslage Leistung / W Scan-Geschwindigkeit / ms−1 Linienbreite / µm
50 µm
100 0,16 287,4± 27,7
200 0,33 350,2± 16,2
200 0,65 238,9± 8,5
300 0,65 318,1± 20,2
120 µm
133 0,16 242,9± 18,0
200 0,33 230,5± 10,5
200 0,65 190,0± 22,6
200 1,30 144,7± 16,7
Tabelle 3: Ausgewählte Laserparameter für die Untersuchungen zur Volumengenerierung inkl.
gemessener Linienbreiten und Streuung.
die umzusetzenden Strukturbreiten eignen.
5.2.2 Erzeugung von Volumen
Versuche zur Erzeugung von 3D-Bauteilen wurden anhand von acht Parametern aus
Kap. 5.2.1 durchgeführt. Für jede Fokuslage wurden vier Parameter für die folgende Un-
tersuchung ausgewählt. Das Selektionskriterium ist der in Kap. 5.2.1 angegebene Bereich
der Linienbreite. Aus den Parametern, die dies erfüllen, wurden jene mit der geringsten
relativen Abweichung der Breite gewählt. Tabelle 3 fasst die weiter untersuchten Parame-
ter zusammen. Für die Generierung von 3D-Bauteilen muss der Einzellinienabstand dh als
Parameter evaluiert werden. Dieser muss auf die Schmelzlinienbreite angepasst werden,
sodass sich die geschmolzenen Linien überlappen. Dies erzeugt ein zusammenhängendes
Volumen. Als Probengeometrie wurden Quader mit einer Dimension von 20×20×2 mm3
(ℓ× b× h) gewählt. Die untersuchten Parametersätze wurden mit jeweils fünf verschie-
denen Abstandsfaktoren kombiniert und entsprechende Strukturen durch SLM erzeugt.
Abbildung 14 zeigt 25 (fünf Parametersätze) dieser Quader, aufgebaut auf einer Bau-
plattform. Der Hatch-Abstand dh nimmt in einer Reihe von links nach rechts zu. Der Wert
wird relativ zur für den jeweiligen Parameter gemessenen Linienbreite aus Kap. 5.2.1 va-
riiert und erstreckt sich über einen Bereich von 55 % bis zu 95 % der Linienbreite10.
Jedes Feld wurde einer visuellen Prüfung unterzogen. Das Erscheinungsbild wird zu hö-












Abbildung 14: Fünf Parametersätze (reihenweise) mit variablem Hatch-
Abstand (von links nach rechts zunehmend); Zustand nach Entnahme
aus der SLM-Maschine. Die lateralen Abmessungen eines erzeugten Feldes
betragen 20× 20 mm2.
Abbildung 15: Gefertigte Volumenkörper; 200 W, 1,3 m/s; Hatch-Abstand nimmt von
links (55 % der Schmelzlinienbreite) nach rechts (95 % der Linienbreite) zu.
heren Hatch-Abständen hin homogener, die Oberäche ist glatter, die Ecken und Kanten
sind besser deniert und wölben sich weniger nach oben (siehe Abb. 14). Abbildung 15
zeigt eine nähere Aufstellung anhand der Einzelfotographien eines Parametersatzes. Bei
niedrigen Hatch-Abständen sind grobe Erhebungen auf den Oberächen sichtbar, die mit
ansteigendem Abstand geringer werden. Nach der Sichtprüfung wurde die Bauplatte mit
den Feldern auf eine konstante Höhe überfräst. Es folgte eine weitere Glättung mittels
folgender Probenpräparation:
 Läppen mit SiC und einer Korngröÿe von 7 µm
 ca. 4 h Polieren mit Aluminiumoxid auf Polyurethanpad in Wasser (Korngröÿe
1 µm)
 Chemisch-Mechanisches Polieren auf weichem Pad mit 60 nm Siliziumdioxid-Partikeln
für ca. 10 min, pH-Wert 11
Dies erlaubt die Beurteilung der Porosität, sowie eine Charakterisierung der Mikrostruk-
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Abbildung 16: Aufnahme des Gefüges mit einem 10× Objektiv im Lichtmikroskop. Parame-
terfeld: PL = 100 W, vs = 0,16 m/s, Hatch-Abstand dh = 65 % der Schmelzlinienbreite,
Fokus: 50 µm.
tur. Jedes Feld wurde in mehreren Ausschnitten mittels verschiedener Objektive im
Lichtmikroskop beurteilt. Die Porosität zeigt deutliche Unterschiede. Der Parametersatz
mit 100 W, 0,16 m/s und 50 µm Fokus (siehe Abb. 16) zeigt beispielsweise sehr groÿe
Fehlstellen mit unregelmäÿiger Form. Die Gröÿe (gröÿte Ausdehnung der Pore im Bild:
800 µm) liegt deutlich über dem Durchmesser der Pulverpartikel und deutet daher auf
Beschichtungsfehler hin, die beispielsweise durch unebene Oberächen entstehen können,
wie sie bei geringen Hatch-Abständen auftreten, siehe Abb. 14. Abbildung 17 hingegen
zeigt kleinere, kreisrunde Poren, die einem Muster folgen. Die Anordnung der Poren lässt
auf eine systematische Ursache schlieÿen. Die linienförmige Ausrichtung und der mittlere
Abstand der Linien entspricht dem Belichtungsmuster aus dem SLM-Prozess. Demnach
benden sich die Poren jeweils im Zentrum eines Scan-Vektors. An dieser Position be-
sitzt die Schmelze die höchste Temperatur; dies könnte auf Verdampfung des Materials
hindeuten. Der Grund dafür wird im geringen Fokusdurchmesser des Strahlprols des
Lasers gesehen. Die Breite der Taille im Fokus ist mit einem Wert von 50 µm angege-
ben. Wählt man einen breiteren Fokus bei gleichbleibender Ausgangsleistung, wird die
maximale Amplitude des Gauÿstrahls verringert und somit die Energie gleichmäÿiger im
Material verteilt. 11 Alle Parametersätze mit dem schmaleren Fokusdurchmesser zeigten
die entsprechende vornehmlich sphärische Porosität in verschieden starker Ausprägung.
Gestützt wird diese These aufgrund der sich ausbildenden Mikrostruktur. Diese cha-
rakterisiert sich durch primär-Silizium und Aluminiummatrix bzw. eutektischer Phase
aus Al und Si. Es sind weiterhin Bereiche zu erkennen, in denen die Si-Partikel sehr
11EL = P/πr
2, Für 50 µm : EL = 0,102 W/µm2, für 120 µm : EL = 0,018 W/µm2. Die mittlere
Leistungsdichte bei Erhöhung von 50 µm auf 120 µm verringert sich um ≈ 83 %.
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Abbildung 17: Aufnahme des Gefüges mit einem 5× Objektiv im Lichtmikroskop, oben links:
nachvergröÿerte Aufnahme aus einem 10×-Bild. Parameterfeld: PL = 300W, vs = 0,65ms−1,
dh: 85 % der Linienbreite, Fokus: 50 µm. Das Gefüge zeigt ein Muster, das sich mit dem
Belichtungsmuster aus dem SLM-Prozess zur Deckung bringen lässt.
klein sind und Bereiche, die gröÿere Partikel zeigen. Die Bearbeitung der Bilder mit ei-
nem Kantenlter12, macht ein Muster sichtbar, das wiederum dem Belichtungsmuster
aus dem SLM Prozess zuzuordnen ist, siehe Anhang Abb. 62. Besonders deutlich wird
dies im vergröÿerten Ausschnitt in Abb. 17. Die Position der Poren und die Bereiche
minimaler Silizium-Partikelgröÿe sind deckungsgleich. Im Bereich der Überlappung von
parallelen Schmelzlinien ist das Gefüge deutlich gröber, hier ndet eine Mehrfachbe-
lichtung statt. Jede neue Schmelzlinie überlappt mit der vorherigen und erzeugt einen
erneuten Wärmeeintrag, wodurch die bereits erstarrten Bereiche teilweise wieder auf-
geschmolzen werden. Die primär-Siliziumkristalle schmelzen dabei nicht komplett auf,
da hierfür die Schmelztemperatur des Siliziums (1414 ◦C) überschritten werden müsste,
wohingegen Aluminium bereits bei 660 ◦C aufschmilzt. Das Silizium bietet damit Ober-
ächen für heterogene Keimbildung und ein weiteres Wachsen der Si-Partikel. Bei allen
Parametern mit 50 µm Fokuslage ist dies ausgeprägt.
Eine Messung der mittleren Abstände dieser linienförmigen Strukturen wurde durchge-
führt. Dazu wurden, ausgehend von Abb. 62, in beiden Richtungen Linien im Zentrum der
dunklen Bereiche platziert, welche den kleinen Siliziumpartikeln entsprechen. Die Start-
und Endpunkte der Linien wurden anschlieÿend als Koordinaten exportiert und Geraden-
gleichungen erstellt. Mit Hilfe dieser wurde jeweils eine verbindende orthogonale Gerade
zwischen zwei benachbarten Linien berechnet und anhand der Start- und Endpunkte
12Anwendung von Zwei Sobel Operatoren (horizontal und vertikal), Wurzel der Summenquadrate
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Abbildung 18: Aufnahme des Gefüges mit einem 10× Objektiv im Lichtmikroskop. Parame-
terfeld: PL = 200 W, vs = 1,3 m/s, dh: 85 % der Linienbreite, Fokus: 120 µm.
der Ausgangsgeraden die Abstände an diesen zwei Punkten ermittelt. Der Durchschnitt
aller gemessenen Abstände beträgt (258,0± 5,4) µm. Der rechnerische Wert des Hatch-
Abstandes aus dem Belichtungsmuster ergibt sich aus der gemessenen Schmelzlinienbrei-
te, multipliziert mit dem Überlappungsfaktor und beträgt: dh = (318,1±20,2)×0,85 µm
= (270,4± 17,3) µm. Die Übereinstimmung ist bei Betrachtung des Fehlerintervalls ge-
geben und lässt sich auch an weiteren Bildern reproduzieren. Abbildung 17 zeigt in den
Überlapp-Bereichen der Scan-Vektoren vereinzelt weitere Poren, die jedoch nicht rund
geformt sind, sondern eine eher zufällige Gestalt besitzen. Dies deutet darauf hin, dass
bei diesem Parameter die Überlappung zu gering ist.
Abbildung 18 zeigt ein Gefüge, wie es mit einem Fokusdurchmesser von 120 µm ent-
standen ist. Der hier gewählte Parameter liegt bei PL = 200 W mit vs = 1,3 m/s
Scan-Geschwindigkeit und einer Überlappung von 85 %. Die Aufnahme wurde mit dem
10× Objektiv angefertigt. Hier sind Inhomogenitäten nicht direkt feststellbar, mit einem
Kantenlter (siehe Anhang Abb. 63) lässt sich eine ähnliche Struktur sichtbar machen,
die jedoch weniger ausgeprägt ist. Im Vergleich zur Mikrostruktur des Pulvers (Abb. 9)
lässt sich zunächst festhalten, dass die Struktur des umgeschmolzenen Bauteils homoge-
ner ist und groÿe Si-Partikel, wie sie im Pulver sichtbar waren, nicht mehr vorhanden
sind. Demzufolge kann von einem vollständigen Aufschmelzen des Pulvers während des
Prozesses unter Anwendung der genannten Parameter ausgegangen werden.
Nachfolgend wird eine Übersicht über die resultierende Porosität der hergestellten
Proben nach verwendetem Parametersatz gegeben. Dabei wurden pro Satz neun Bilder
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100 W, 0,16 m/s, 50 µm
200 W, 0,33 m/s, 50 µm
200 W, 0,65 m/s, 50 µm
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133 W, 0,16 m/s, 120 µm
200 W, 0,33 m/s, 120 µm
200 W, 0,65 m/s, 120 µm
200 W, 1,30 m/s, 120 µm
Abbildung 19: Übersicht der Flächenporosität nach Parametersatz und Überlappung der
Einzellinien, die linke Grak zeigt Parameter mit 50 µm Fokusdurchmesser, die rechte Grak
gibt die Ergebnisse für eine Fokuslage von 120 µm an.
von verschiedenen Positionen polierter Proben im Lichtmikroskop bei einer Vergröÿe-
rung von 5× (Messfeld: 3338 µm × 2618 µm) ausgewertet. Die Ausgangsbilder besitzen
ein bimodales Helligkeits-Histogramm und wurden daher mit dem Minimumalgorithmus
zur Schwellwertndung13 binarisiert. Dieser ist für eine bimodale Häugkeitsverteilung
sehr gut geeignet. Neben dem breiten peak, der das Material repräsentiert, existiert ein
zweiter, der bei etwa null liegt (schwarz, Porosität). Bereiche von zusammenhängenden
Pixeln im generierten Binärbild wurden einzelnen Poren zugeordnet. Dabei wurde eine
minimale Gröÿe von drei Pixeln festgelegt, um Rauschen von der Auswertung auszu-
schlieÿen. Berechnet wurde dann die Gesamtäche der Poren (Flächenporosität), sowie
die einzelnen Durchmesser (längste Ausdehnung), Kriterien zur Formbeschreibung und
die Einzelächen. Abbildung 19 zeigt die Flächenporosität und Abb. 64 (siehe Anhang)
die gemittelte Rundheit14 in Abhängigkeit der Parameter. Es lässt sich feststellen, dass
mit einem Fokusdurchmesser von 50 µm keine Porositäten unter 0,5 % erreichbar sind.
Mit einer Fokuslage von 120 µm kann dies mit verschiedenen Parametern realisiert wer-
den. Die niedrigste Porosität liegt bei hohen Überlappungsfaktoren (also groÿen Hatch-
Abständen), das Optimum bendet sich zwischen 0,75 und 0,85 und einem Parameter
von 200 W bei 1,3 m/s Scan-Geschwindigkeit. Die ermittelte Porosität liegt bei 0,04 %.
Der gemittelte Porendurchmesser beträgt 12 µm, die mittlere Rundheit der Poren ist bei
13Dieser Algorithmus glättet das Histogramm bis zwei Maxima verbleiben und legt den Schwellwert als
Mittelwert zwischen den beiden peaks fest. Das Verfahren geht auf Prewitt und Mendelsohn zurück
[115].
14Die Rundheit beschreibt die Übereinstimmung der Form mit einem idealen Kreis (zwischen 0 und 1).
Dies erlaubt Rückschlüsse auf die Ursache der Poren.
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100 W, 0,16 m/s
200 W, 0,33 m/s
200 W, 0,65 m/s
300 W, 0,65 m/s
133 W, 0,16 m/s
200 W, 0,33 m/s
200 W, 0,65 m/s
200 W, 1,30 m/s
Abbildung 20: Übersicht der Flächenporosität in Abhängigkeit der Energiedichte EV nach
(2.3), blaue Markierungen entsprechen Parametern mit 50 µm Fokusdurchmesser, rote Mar-
kierungen geben 120 µm Fokusdurchmesser an.
diesem Parametersatz am geringsten, die Form eher zufällig. Bei einem Überlappungs-
faktor von > 0,85 steigt die Porosität wieder an. Hier zeigen sich erste Poren aufgrund
nicht ausreichender Überlappung der Schmelzlinien. Im Gegensatz liegt die Rundheit der
Poren bei allen 50 µm Fokusdurchmessern deutlich höher. Der Eekt der Verdampfung
von Material kann bei den Parametern mit dieser Fokuslage nicht verhindert werden.
Die Energiedichte EV (nach (2.3)) besitzt einen Einuss auf die Oberächenquali-
tät. Dies geht aus der Sichtprüfung der erzeugten Volumenkörper hervor. Mit sinkender
Energiedichte (steigendem Hatch-Abstand) sinken die Rauheiten der Oberächen. Die
Energiedichte ist jedoch nicht anwendbar, um die Porosität einzuschätzen. Gleiche Ener-
giedichten können zu stark unterschiedlichen Ergebnissen führen, da Parameter wie die
Fokuslage nicht berücksichtigt werden. Die berechnete Energiedichte kann nur als grobe
Richtlinie hinsichtlich eines Prozessfensters gesehen werden, erlaubt im hier betrachteten
Bereich jedoch noch keine Aussagen über die zu erwartende Porosität oder Mikrostruk-
tur des generierten Materials. Abbildung 20 zeigt dies graphisch für alle Energien der
jeweiligen Parametersätze. Der Energiebereich der in dieser Untersuchung betrachteten
Parameter liegt zwischen 54 J/mm3 und 191 J/mm3. In diesem Bereich können Teile mit
einer Porosität unter 2 % hergestellt werden. Ein Bereich ab 30 J/mm3 (bis 70 J/mm3
wurde untersucht) zur Erreichung der gleichen Porosität wird in der Literatur für AlSi12
angegeben [116].
Mit einem minimalen Wert von 0,04 % wurde eine sehr geringe Porosität für die herge-






Abbildung 21: Lichtmikroskopische Aufnahme einer gefertigten Struktur mit Konturbelich-
tungen.
2490 µm
Abbildung 22: Aufnahme eines polierten Testteils mit einem Muster von Poren direkt hinter
der Kontur. Rot: Messung des Abstandes der Poren, gelb: Lage der Scan-Vektoren aus dem
SLM-Prozess.
5.2.3 Optimierung der Konturbelichtung
Neben der Belichtung von Flächen im Querschnitt ist zur Glättung der Randbereiche
eine Belichtung von Konturen erforderlich. Die Parameter der Konturbelichtung wurden
anhand der ermittelten optimalen Parameter festgelegt. Die Scan-Geschwindigkeit wurde
jedoch verringert, da bei 1,3 m/s eine sichtbare Verrundung von Ecken und Kanten
auftritt. Die Aufnahme eines Ausschnitts aus einer gefertigten Struktur mit einer Scan-
Geschwindigkeit der Konturlinie von 0,65 m/s ist in Abb. 21 gezeigt.
Um die korrekte Anbindung der Konturen an die Flächenbelichtung zu untersuchen,
wurden die gefertigten Teile poliert und unter dem Lichtmikroskop begutachtet. Es zeigt
sich ein regelmäÿiges Muster an Poren mit einer dreieckförmigen Gestalt. Abbildung 22
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zeigt eine Aufnahme der polierten Oberäche, mit einem Muster der Scan-Vektoren
überlagert und einer Abstandsmessung der Poren. Es zeigt sich, dass jeder zweite Scan-
Vektor in der Fläche zu kurz ist und sich aufgrund der 45◦-Anordnung der Scan-Vektoren
eine charakteristische dreieckige Form der Poren an den Enden im Übergang zur Kon-
tur ausbildet. Der Abstand der Poren zueinander beträgt ds = 355,7 µm. Unter einem
45◦-Winkel (Kathete des gleichseitigen Dreiecks, dessen Hypotenuse der Abstand ds ist)
beträgt der Abstand demnach dk = 251,5 µm (ds =
√
2dk2). Dies entspricht dem doppel-
ten Hatch-Abstand von 123 µm (Linienbreite: 145 µm, Abstand 85 %). Da die Belichtung
bidirektional erfolgt, d. h. mit wechselnder Richtung der nebeneinander liegenden Vekto-
ren, deutet dies stark auf eine unpassend kongurierte Lasereinstellung hin15. Aufgrund
der Anordnung der Poren kommt die Verzögerungszeit beim Einschalten oder Ausschal-
ten des Lasers als Fehlerursache in Betracht.
Für die Analyse der Verzögerungszeit wurde eine Teststruktur auf eloxierte Alumini-
umbleche geschrieben. Die Oxidschicht wird dabei ablatiert und das Belichtungsmuster
direkt sichtbar. Hierfür wurde der Hatch-Abstand dh auf etwa 600 µm gesetzt, um ein-
zelne Linien zu erzeugen und vermessen zu können. Ausgehend von den Startwerten für
die Verzögerungen von 0,2 ms wurden Strukturen mit stufenweise geänderten Verzöge-
rungszeiten um jeweils 0,05 ms geschrieben. Es wurde ermittelt, dass die Ausschaltver-
zögerung zu gering ist. Diese wurde dementsprechend verlängert, sodass der Laser am
Ende eines Scan-Vektors länger eingeschaltet bleibt. Eine Anbindung bzw. Überlappung
der generierten Linien von Fläche und Kontur stellte sich ab einer Verzögerungszeit von
0,5 ms ein. Abbildung 23 zeigt zwei Ausschnitte der beschrifteten Aluminiumbleche in
der Ausgangseinstellung (links) und der optimierten Einstellung (rechts). Die ermittel-
ten Einstellungen wurden im Folgenden zu einem festen Parametersatz integriert und
für alle folgenden Bauteile angewendet. Damit ist ein fehlerfreies Belichtungsmuster mit
minimaler Porosität ermittelt und die Parameterstudie abgeschlossen.
Tabelle 4 fasst die ermittelten Parameter nach entsprechendem Belichtungssegment
15Die Steuerung der Belichtungseinheit aus Laser und Scanner wird durch eine Scankarte realisiert.
Diese muss den Scanner präzise ansteuern, um die Positionen der Scan-Vektoren abzufahren, sowie zu
den entsprechenden Zeitpunkten den Laser freigeben. Aufgrund der Trägheit der Scanspiegel erfolgt
jeweils an den Start- und Endpunkten von Scan-Vektoren eine Beschleunigung des Systems, bevor die
eigentliche Scan-Geschwindigkeit erreicht wird. Wird der Laser zu früh eingeschaltet, erfolgt somit
eine Belichtung mit geringerer Geschwindigkeit und die eingetragene Energie ist zu hoch. Auch kann
damit eine Belichtung in Bereichen erfolgen, die eigentlich nicht erwünscht sind. Der Scanner springt
vom Ende eines Vektors zum Start des nächsten. Bliebe der Laser währenddessen eingeschaltet, würde
die Verbindungsstrecke ebenfalls belichtet. Demnach muss der Laser im richtigen Moment zu- und
ausgeschaltet werden. Dies wird über Verzögerungszeiten realisiert, um den Beschleunigungseekten
Rechnung zu tragen. Diese Zeiten müssen je nach gewählter Scan-Geschwindigkeit angepasst werden.
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Abbildung 23: Optimierung der Ausschaltverzögerung des Lasers. Links: Ausgangseinstellung
0,2 ms, hier sind Lücken zwischen den diagonalen Linien der Fläche und den horizontalen
und vertikalen Linien der Kontur zu erkennen. Rechts: optimierte Verzögerung von 0,5 ms,
die Linien überlappen sich.




Support diverse diverse 50 oder 120 µm
Fläche 200 1,30 120 µm
Kontur 200 0,65 120 µm
Tabelle 4: Zusammenfassung des erzeugten Parametersatzes. Dieser kommt für alle folgenden
Untersuchungen zum Einsatz.
zusammen. Wie aus Abb. 13 ersichtlich wird, kommen für die Generierung von Support-
strukturen mehrere Parametersätze aus Leistung und Geschwindigkeit in Betracht. Aus
Zeitgründen könnte man einen Parameter mit möglichst schneller Scan-Geschwindigkeit
wählen, beispielsweise 1,3 m/s bei 400 W mit einem Fokusdurchmesser von 120 µm.
Auch eine Orientierung anhand der Linienbreite ist möglich. So sorgen dickere Linien für
eine stärkere Anbindung an die Bauteile, lassen sich jedoch auch schwieriger entfernen.
Für die Belichtung der Flächen wird ein Parameter von 1,3 m/s, bei einer Leistung von
200 W, einem Fokusdurchmesser von 120 µm und angepasster Ausschaltverzögerung ge-
wählt, da dieser Parameter die geringste Porosität im Volumen erzeugt. Die Kontur wird
mit gleicher Leistung und Fokus, aber halbierter Geschwindigkeit von 0,65 m/s belichtet.
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6 Untersuchungen des generierten Werkstos
In den folgenden Studien werden die Mikrostruktur des generierten Werkstos, sowie die
mechanischen und thermischen Eigenschaften untersucht. Alle Untersuchungen beziehen
sich auf den Werksto, wie er mit den in Kap. 5 denierten optimalen Parametern her-
gestellt wird. Die Bauteile für die folgenden Untersuchungen werden, wenn nicht anders
beschrieben, mit Übermaÿ additiv gefertigt und mechanisch nachbearbeitet. Die Pro-
benpräparation entspricht der Prozedur aus Kap. 5.2.2, ohne das vorherige Überfräsen.
Dies bedeutet, dass Oberächen- bzw. Randeekte nicht Gegenstand der Untersuchung
sind. Der Fokus wird auf die Materialeigenschaften im Volumen gelegt. Die Ergebnisse
beziehen sich auf die verwendeten Parameter zur Belichtung von Flächen, siehe Kap. 5.
Es wird nachfolgend eine Unterscheidung zwischen dem sogenannten as-built Zu-
stand und wärmebehandelten Zuständen getroen. Der as-built Zustand beschreibt
den Werkstozustand, wie er direkt nach dem selektiven Laserschmelzen, ohne weitere
thermische Prozessierungen vorliegt. Aufgrund der im SLM-Prozess eingetragenen Span-
nungen [54, 117, 118] ist eine Wärmebehandlung notwendig. Das Spannungsarmglühen
dient der Reduzierung von Spannungen im Material und erhöht damit die dimensionale
Stabilität16. Die Haltezeit bei der Solltemperatur muss ausreichend sein, um eine homo-
gene Durchwärmung zu gewährleisten. Typischerweise geht diese Wärmebehandlung je
nach gewählter Temperatur mit einer Senkung der mechanischen Festigkeit einher [119].
Eine Prozedur für AlSi40 konnte in der Literatur nicht gefunden werden. Ein allgemeiner
Richtwert beträgt ab 0,5 × Tm [120, 121] (Tm-Schmelztemperatur). In der vorliegenden
Arbeit werden Temperaturbereiche zwischen 240 ◦C und 360 ◦C untersucht. Dieser Be-
reich liegt über 50 % der Solidustemperatur von AlSi.
Die Thermalbehandlung der untersuchten Teile wird in einem programmierbaren Um-
luftofen durchgeführt. Die Bauteile benden sich währenddessen noch auf der Bauplatt-
form und sind mit dieser mittels Support-Strukturen verbunden. Erst nach der Ther-
malbehandlung werden sie entfernt und ggf. gereinigt, bevor die mechanische Nachbear-
beitung erfolgt. Das Temperaturprogramm der Wärmebehandlung verläuft wie folgt:
 Aufheizen von Raumtemperatur auf Solltemperatur mit einer Heizrate von 10 K/h
 Halten der Solltemperatur für 6 h
 Abkühlen auf Raumtemperatur mit einer Abkühlrate von 10 K/h
16Diese kann zusätzlich durch thermisches Zyklieren gesteigert werden.
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6.1 Charakterisierung der Mikrostruktur
Erste Erkenntnisse zur Ausprägung des Gefüges wurden in Kap. 5.2.2 und Kap. 5.2.3
gewonnen. Die folgenden Untersuchungen werden an verschiedenen Seiten von quader-
oder würfelförmigen Proben durchgeführt, die senkrecht aufgebaut und nach dem SLM
überfräst und im Anschluss poliert wurden. Die im folgenden verwendeten Flächenbe-
zeichnungen Seitenäche und Oberseite beziehen sich auf die Orientierung der be-
trachteten Fläche in Bezug zur Baurichtung. Die Oberseite liegt in der xy-Ebene (siehe
Abb. 2), während die Seitenächen in der xz- bzw. yz-Ebene orientiert sind.
Im folgenden Kapitel kommt ein Feldemissions-Rasterelektronenmikroskop (REM)
vom Typ Zeiss Sigma, sowie ein Scanning Transmission Electron Microscope vom Typ
FEI Helios Nanolab 600i zum Einsatz. Hiermit sind Untersuchungen auf verschiedenen
Gröÿenskalen möglich.
6.1.1 Der as-built-Zustand
Die REM-Aufnahmen wurden hauptsächlich mittels in-lens-Detektor erstellt. Dieser wer-
tet SE1 Eletronen aus und liefert damit Aufnahmen aus sehr oberächennahen Bereichen,
die direkt mit dem Primärstrahl interagieren, allerdings ist kaum Topographiekontrast
vorhanden. Trotz des Ordnungszahlunterschiedes von Z = 1 zwischen Al und Si lassen
sich hiermit gut kontrastierte Aufnahmen erzeugen. Parallel wurde jedes Bild auch mit-
tels Everhart-Thornley Detektor aufgenommen. Aufgrund der sehr kleinen Strukturen
wurde mit einer geringen Anregungsenergie von 5 kV gearbeitet, um eine möglichst exak-
te Abbildung der Oberäche zu erreichen, ohne zu viel Tiefeninformation zu generieren17.
Abbildung 24 zeigt eine Aufnahme mit 4000-facher Vergröÿerung und in-lens Detektor.
Silizium wird dunkel und Aluminium hell abgebildet. Das Bild zeigt die Seitenäche ei-
nes Quaders nach dem Polieren. Es lassen sich primär-Siliziumpartikel, sowie Bereiche
von Aluminiummatrix erkennen, welche mit einer irregulären und faserigen Si-Struktur
durchsetzt ist. Die primär-Siliziumpartikel nehmen verschiedene Formen an, so nden
sich polygonale Strukturen verschiedener Gröÿe, die oktaedrischen Kristalliten zuzuord-
nen sind. Durch den zweidimensionalen Schnitt erscheinen die Kristalle in verschiedenen
Formen (beispielsweise dreiecksförmig oder trapezförmig). Auch verzweigte Partikel un-
terschiedlicher Gröÿe und Form sind sichtbar. Diese entstehen und unterscheiden sich
17Mittels Monte-Carlo-Simulation unter Verwendung der Software Casino v2.5.1 [122] wurde errechnet,
dass der Bereich der Anregung der Sekundärelektronen lateral einen Durchmesser von etwa 350 nm
und eine Tiefe von etwa 300 nm besitzt.
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Abbildung 24: REM-Aufnahme (4000×) einer AlSi40 Oberäche im as-




α + β (eutektisch)
α-Al
Abbildung 25: REM-Aufnahme (10000×) einer polierten AlSi40 Oberäche im as-
built Zustand. Das Bild zeigt die Oberseite eines Würfels.
von den oktaedrischen Formen durch eine längere Wachstumsphase.
Abbildung 25 zeigt eine Aufnahme der selben Probe mit höherer Vergröÿerung. Die
primär-Siliziumpartikel sind mit einer Hülle aus α-Phase mit dendritischer Erscheinung
umgeben, deren Form und Ausrichtung langgezogen ist und bevorzugt von den Silizi-
umkristallen weg orientiert verläuft. Die Richtungen variieren dabei je nach Lage und
Ausrichtung der Siliziumkristalle, von denen die Kristallisation ausging. Zwischen diesen
α-Strukturen benden sich kleinere  eutektisch erstarrte  Siliziumpartikel, die eine Se-
parierung unter den einzelnen Strukturen bilden. Diese dendritische Struktur setzt sich
weiter entfernt von den primär-Siliziumkristallen noch etwas fort. Die Gröÿe dieser Kris-
tallite bewegt sich nahezu ausschlieÿlich im sub-Mikrometer-Bereich. Ein Grund für die
Ausbildung dieser Struktur könnte die hohe Abkühlgeschwindigkeit im SLM-Prozess und
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damit eine sehr geringe Zeit für einen Konzentrationsausgleich in der Schmelze sein. Die-
ser muss durch Diusion erfolgen. Verläuft diese langsamer als die Abkühlung, reichert
sich die Schmelze um die wachsenden primär-Siliziumkristalle an Silizium ab, bzw. mit
Aluminium an. Dies führt bei weiterer Abkühlung zur Kristallisation von α-Aluminium.
In den Zwischenräumen, die weiter von den primär Siliziumkristallen entfernt sind, be-
ndet sich eine eutektische Struktur, die der erstarrten Restschmelze zugeordnet werden
kann. Die Partikel zeigen eine irreguläre, faserige Erscheinung und besitzen Durchmesser
und Abstände im Nanometerbereich. Das Aspektverhältnis des Siliziums ist ausgewo-
gen, es sind aber auch längliche Partikel sichtbar. Bei Betrachtung der dendritischen
Struktur um die primär-Si Kristalle lässt sich kein Orientierungsunterschied zwischen
Seitenäche und Oberseite erkennen. Die Formen erscheinen mit zufälligen Richtungen
und orientieren sich an der Form der Siliziumpartikel. Demzufolge kann davon ausge-
gangen werden, dass makroskopisch keine bevorzugte Wachstumsrichtung bedingt durch
den schichtweisen und linienförmigen Aufbau des Materials beim SLM existiert. Der
Flächenanteil des Siliziums in den eutektischen Bereichen wurde anhand mehrerer Bild-
ausschnitte ermittelt. Der Mittelwert beträgt (26,5 ± 3,8) % und liegt damit deutlich
über dem Gleichgewichtsanteil von 12,2 at.%.
6.1.2 Gefügemodikationen durch Wärmebehandlung
Für die Untersuchung der mikrostrukturellen Veränderungen des Materials wurde eine
polierte Probe mehrfach bei Temperaturen von 240 ◦C, 300 ◦C und 360 ◦C wärmebehan-
delt. Die Probe wurde mit einem Laser durch Ablation von Material strukturiert, sodass
eine wiederholte Messung an gleichen Positionen im Rasterelektronenmikroskop ermög-
licht wird. Die Bildaufnahme erfolgte mindestens 100 µm von der Markierung entfernt.
Abbildung 26 zeigt einen Bildausschnitt nach allen thermischen Zuständen. In Bild (a)
ist der as-built Zustand dargestellt. (b) zeigt die Aufnahme nach der ersten Wärmebe-
handlung bei 240 ◦C. Nach dieser Temperatur lassen sich im betrachteten Zeitrahmen der
Wärmebehandlung (Haltezeit von 6 h) keine Unterschiede zum Zustand (a) ermitteln.
Eine weitere Wärmebehandlung bei 300 ◦C (Bild (c)) oenbart erste Veränderungen. Ge-
strichelte rote Kreise markieren Bereiche, in denen vormals eutektisches Silizium nicht
mehr sichtbar ist. Nach einer weiteren Wärmebehandlung bei 360 ◦C (siehe Bild (d))
zeigt sich eine deutliche Änderung der Mikrostruktur. Es erfolgt eine Kontrastumkehr,
sodass vorher dunkle Bereiche eutektischen Siliziums hell erscheinen. An den Rändern





Abbildung 26: Entwicklung der Mikrostruktur nach Thermalbehandlung. Aufnahmen im
REM, (a) as-built Zustand (b) nach 240 ◦C (c) nach 240 ◦C und 300 ◦C (d) nach 240 ◦C,
300 ◦C und 360 ◦C (e) letzter Zustand (d) nochmals poliert. Anmerkung: Der untere Teil von
Bild (e) erscheint dunkler. Dies ist Kontamination der Oberäche und kein Gefügemerkmal.
Blau gestrichelte Kreise markieren helle runde Zonen, die erstmals in diesem Zustand
erscheinen. Eine erneute kurze Politur (Bild (e)) der Probe oenbart eine Struktur, die
eine deutlich reduzierte Anzahl an eutektischen Siliziumpartikeln zeigt. Stattdessen sind
gröÿere Siliziumpartikel zu erkennen, die in den vorigen Zuständen (bis 300 ◦C) nicht
sichtbar waren. Die Primärsiliziumpartikel sind deutlich weniger scharfkantig und neh-
men rundere Formen an. Die in Bild (d) hervorgehobenen hellen Bereiche sind nun als
kleinere Siliziumpartikel zu sehen. Diese sind durch eine Vergröberung entstanden. Die
kleinen eutektischen Si-Partikel schrumpfen zugunsten des Wachstums anderer, gröÿerer
Partikel.
An Probe (d) aus Abb. 26 wurde eine energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDS)
bei einer Anregungsenergie von 10 kV durchgeführt. Die Energien derKα-Röntgenquanten
von Aluminium und Silizium liegen bei 1,49 keV bzw. 1,74 keV. Abbildung 27 zeigt den
Bildausschnitt für die Analyse mit sechs markierten Punktmessungen. Die zugehörigen
Messungen sind mit 1 − 6 beschriftet. Die Spektren sind bei etwa 4 kV begrenzt, die











Abbildung 27: Energiedispersive Röntgenspektroskopie an wärmebehandelter Probe nach
360 ◦C. Der Probenzustand entspricht Abb. 26 (d). Der Bildausschnitt zeigt den Bereich
der Untersuchung mit Markierungen der Punktmessungen (rote Kreuze), sowie den
zugehörigen Einzelspektren bis zu einer Energie von 4 kV. Die vollständigen Spektren
benden sich im Anhang.
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Abbildung 28: Links: REM-Aufnahme (4000×) einer polierten AlSi40-
Probe im wärmebehandelten Zustand (Seitenäche eines Quaders).
Rechts: REM-Aufnahme (10000×) einer polierten AlSi40-Probe im wär-
mebehandelten Zustand (Oberseite eines Würfels).
zentral auf einem primär-Siliziumpartikel und zeigt lediglich ein ausgeprägtes Maximum
bei Si. Die Spektren 2 und 3 wurden im Randbereich des selben Partikels aufgenom-
men. Diese Randbereiche heben sich durch eine hellere Erscheinung vom Zentrum ab.
Eine vergleichbare Struktur zeigt auch Abb. 26 (d). In beiden Spektren ist ein starkes
Maximum bei Si und ein schwächerer Reex bei Al zu sehen. Messpunkt 4 bendet sich
in der Aluminiumphase und zeigt neben Al keinen weiteren Reex. Die Messpunkte 5
und 6 wurden auf einer eutektischen Struktur (vgl. Abb. 26 (a) und (d)) platziert. Beide
Spektren zeigen einen Aluminiumpeak aber keinen Reex bei Silizium.
Abbildung 28 links zeigt eine REM-Aufnahme einer polierten Oberäche eines bei
360 ◦C wärmebehandelten Bauteils. Die Vergröÿerung ist identisch zu Abb. 24. Auch
hier wird ersichtlich, dass sich die Struktur deutlich geändert hat. Neben primär-Silizium
sind noch kleinere Silizium-Partikel im Gefüge sichtbar, welche von Aluminium-Matrix
umgeben sind. Das charakteristische eutektische Gefüge, welches sich im as-built Zustand
ausgebildet hatte, ist nicht mehr erkennbar. Auch die dendritische Struktur ist nicht
mehr vorhanden. Abbildung 28 rechts zeigt einen höher vergröÿerten Ausschnitt mit
Si-Partikeln verschiedener Gröÿen. Die gröÿten Partikel sind dem primär-Si zuzuordnen.
Die kleineren Partikel könnten Partikel sein, die durch Vergröberung entstanden sind, wie
auch in Abb. 26 (d) und (e) gezeigt wurde. Auällig erscheint eine nochmals dunklere
Färbung von Randbereichen der Partikel, die sich vom helleren Zentrum der Partikel
absetzt. Die Auÿenkante ist eher rund geformt, während die Abgrenzung zum helleren
Zentrum kantig erscheint.
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Abbildung 29: Histogramm der Sphärizität der ausgewerteten Siliziumpar-
tikel nach Thermalzustand und Ausrichtung der Fläche.
Die Änderung der Form der primär erstarrten Si-Partikel lässt sich über eine gesteigerte
Sphärizität nachweisen. Abbildung 29 zeigt ein Histogramm der errechneten Sphärizitä-
ten ϕ der Partikel im Vergleich zum as-built Zustand. ϕ errechnet sich aus der Fläche A





Umfang und Fläche werden durch Bildverarbeitung nach Kalibrierung der Auösung
mittels des im Bild bendlichen Maÿstabsbalkens errechnet. Fläche und Umfang ergeben
sich durch Summieren der Pixel nach der Binarisierung, bzw. Verfolgen der berandenden
Pixel (Randpixel eines Partikels haben Pixel mit dem Wert 255-weiÿ als Nachbarn). Die
Auswertung wurde an quaderförmigen Proben an Seitenächen und Oberseiten durch-
geführt. Deutlich sichtbar wird die Verlagerung der Sphärizität zu gröÿeren Werten, also
eine Annäherung an den idealen Kreis (ϕ = 1,0). Auch die kleineren Partikel nehmen
mehrheitlich runde Formen an. Deren Gröÿe übersteigt die Gröÿe der eutektischen Par-
tikel. Die Formänderung der Partikel belegt die Vergröberung des Siliziums, die durch
die Wärmebehandlung hervorgerufen wird und zu Anlagerungen an die Primärkristalle
führt.
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Abbildung 30: Vollansicht der präparierten Lamellen im STEM. Links: as-built, rechts: wär-
mebehandelt.
6.1.3 Scannende Transmissionselektronenmikroskopie
Weitere Aufnahmen wurden mittels eines Scanning Transmission Electron Microscope
(STEM) vom Typ FEI Helios NanoLab 600i durchgeführt. Dabei handelt es sich um ein
Elektronenmikroskop, das eine integrierte Focussed Ion Beam (FIB) Quelle besitzt. Eine
ins Gerät eingeschleuste Probe kann mit Hilfe hochenergetischer Ionen (Gallium) bear-
beitet werden. Dies erlaubt eine Bearbeitung der Oberäche ohne plastische Verformung
und wird daher als Vergleich durchgeführt.
Hierbei werden Teilchen durch Stöÿe der schweren und beschleunigten Galliumionen
aus der Oberäche der Proben ablatiert und somit in die Gasphase überführt (Sput-
tern). Hierfür wird zunächst ein dünner Bereich mit Platin beschichtet und damit mas-
kiert (Platin als schweres Element wird weniger stark abgetragen und dient als Schutz
der darunterliegenden Lamelle). Um die Maskierung herum wird Material bis zu einigen
Mikrometern abgetragen, sodass eine dünne Lamelle/Wand stehen bleibt. Ein Manipu-
lator wird anschlieÿend nahe an der Probe positioniert und der Bereich zwischen Lamelle
und Manipulator ebenfalls mit Platin beschichtet, sodass eine feste Verbindung entsteht.
Anschlieÿend wird die letzte verbleibende Verbindung zum bulk-Material durch Ionen-
beschuss zerstört, sodass die Lamelle mit dem Manipulator entfernt werden kann. Diese
wird nun an einem Probenhalter in Aufnahmeposition gebracht und wiederum mittels
Platinbedampfung xiert.
Verglichen wurden Proben im as-built und im wärmebehandelten (360 ◦C) Zustand.
Abbildung 30 zeigt die Gesamtansichten der Lamellen im as-built- und im wärmebehan-
delten Zustand. Abbildung 31 zeigt einer höher vergröÿerte Detailaufnahme. Der Kon-
trast in diesem Modus ist vergleichbar zu den Aufnahmen aus Kap. 6.1.1 und Kap. 6.1.2,
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Abbildung 31: Vergröÿerte Aufnahmen der präparierten Lamellen im STEM. Links: as-built,
rechts: wärmebehandelt.
dunkle Partikel lassen sich Silizium zuordnen. Helle punktförmige Bereiche in den Bil-
dern könnten Gallium oder Platin aus der Präparation zugeordnet werden. Ähnliche
Artefakte wurden bereits von anderen Forschern beobachtet [124]. Die Vergröberung der
eutektischen Siliziumpartikel durch die Wärmebehandlung wird auch im STEM belegt.
Die Anzahl der Partikel sinkt, der Durchmesser ist im wärmebehandelten Zustand grö-
ÿer. In Abb. 30 links ist in der Bildmitte ein primär-Siliziumpartikel zu erkennen, das von
dendritischem Aluminium eingehüllt ist. Eutektisch erstarrtes und primär-Silizium liegt
facettiert vor. Teilweise besitzen die eutektischen Partikel eine längliche Form. Im wär-
mebehandelten Zustand sind die Sekundärpartikel nicht facettiert und nehmen rundere
Formen an. Primär-Silizium zeigt ebenfalls eine Einformung zu einer runderen Gestalt.
6.1.4 Analyse der Siliziumpartikel
Primär-Silizium Für die Beurteilung der Gröÿen und Abstände wurden die Silizium-
partikel anhand von REM-Aufnahmen polierter Proben ausgewertet. Es erfolgte eine
Betrachtung der Oberseite (xy, also parallel zu den Schichten aus dem SLM-Prozess,
siehe Abb. 2) und der Seitenäche (xz- bzw. yz-Ebene). Es wurden jeweils fünf Bild-
felder mit einer Vergröÿerung von 2000× untersucht, sodass sich ein Bildfeld von etwa
54 × 40 µm2 ergibt. Die Bilder wurden mit dem Minimumalgorithmus binarisiert und
die Partikel ausgewertet. Als untere Schwelle für die Detektion wurde ein Limit von 20
zusammenhängenden Pixeln festgelegt, um ausschlieÿlich primär-Silizium zu detektie-
ren und die (im as-built-Zustand vorhandenen) eutektischen Bereiche sowie Rauschen
zu ignorieren. Die Ergebnisse sind in Tab. 5 dargestellt. Die Gröÿe der Partikel variiert
zwischen der Oberseite und der Seitenäche nicht signikant, die Anzahl ist im Mittel
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Probenbereich A / µm2 d / µm n
Oberseite 1,40± 0,36 1,67± 0,21 471
Seitenäche 1,60± 0,24 1,81± 0,13 424
Tabelle 5: Gefügeanalyse anhand der Siliziumpartikel, as-built Zustand. A-mittlere Fläche der
Partikel, d-mittlerer Durchmesser, n-mittlere Partikelanzahl.
Probenbereich A / µm2 d / µm n
Oberseite 1,92± 0,28 1,81± 0,15 428
Seitenäche 1,75± 0,39 1,77± 0,14 454
Tabelle 6: Analyse der Gefügehomogenität anhand der Siliziumpartikel, wärmebehandelte
Proben. A-Fläche der Partikel, d-Durchmesser, n-Anzahl.
nahezu gleich. Bei Betrachtung der wärmebehandelten Proben zeigt sich, dass die mitt-
lere Fläche bzw. der Durchmesser der Partikel geringfügig zunimmt. Bei Betrachtung der
Streuung ist diese Zunahme allerdings nicht signikant. Gleiches gilt für die Unterschie-
de zwischen Seitenäche und Oberseite in diesem Zustand. Die Ergebnisse der Analyse
benden sich in Tab. 6.
Eine weitere Möglichkeit der Charakterisierung ist die Berechnung des mittleren Ab-
standes der Partikel zueinander. Auch für diese Analyse wurden zunächst die eutekti-
schen Phasenanteile im as-built Zustand ausgeblendet. Die Auswertung wurde wie folgt
durchgeführt:
1. Binarisieren der Bilder (Minimum-Algorithmus)
2. Ermitteln der Partikel über verbundene Bereiche mit einer unteren Grenze von 20
Pixeln
3. Ausgabe eines binarisierten Bildes mit Masken der Partikel (Löcher bzw. Einschlüs-
se von Al in Si wurden gefüllt)
Die resultierenden Bilder werden auf zusammenhängende Aluminium-Bereiche (weiÿ) in
x- und y-Richtung untersucht. Diese Auswertung erfolgt pixelgenau spalten- und reihen-
weise (Beispiel: bei einem Bild mit einer Auösung von 3000× 2000 Pixeln wurden 3000
Spalten und 2000 Reihen ausgewertet). Im Ergebnis liefert dies Abstandssegmente zwi-
schen je zwei Partikeln in zwei orthogonalen Richtungen jeweils vom Rand der Partikel
gemessen. Diese Auswertung berücksichtigt damit auch die Form und Gröÿe der Par-












Abbildung 32: Nahaufnahme des Eutektikums im REM. Messungen zeigen Abstän-
de der Partikel im Nanometerbereich.
Mediane sowie die Streuungsintervalle (µ
∗
σ∗
|µ∗σ∗)18 nach ausgewerteter Seite und Ther-
malzustand wieder. Die Auswertung der Abstände zeigt nur geringe Unterschiede. Die
Verteilung im wärmebehandelten Zustand ist geringfügig zu kürzeren Abständen ver-
schoben, was sich in einem geringeren oberen Streuungsmaÿ äuÿert. Dies korreliert mit
den geringfügig gestiegenen Partikelgröÿen aus der vorigen Analyse. Beide Ergebnisse
deuten damit auf ein leichtes Wachstum der Partikel hin.
Charge und Orientierung Median / µm Streuungsintervall / µm
as-built
Oberseite 1,26 [0,43− 3,68]
Seitenäche 1,17 [0,41− 3,35]
wärmebehandelt
bei 360 ◦C
Oberseite 1,16 [0,45− 2,93]
Seitenäche 1,17 [0,47− 2,96]
Tabelle 7: Auswertung der Abstände der primär-Siliziumpartikel im as-built und wärmebe-
handelten Zustand.
Eutektikum Die Gröÿe der eutektischen Siliziumkristallite im as-built Zustand beträgt
ca. 50 − 200 nm. Auch die Abstände zwischen den Partikeln sind sehr gering. Abbil-
dung 32 zeigt einen vergröÿerten Ausschnitt aus einer REM-Aufnahme mit einigen ex-
emplarischen Messungen der Abstände zwischen jeweils zwei Partikeln. Die statistische
Auswertung der Abstände der Siliziumkristallite in den eutektischen Bereichen wurde
mittels Aufnahmen mit 4000-facher Vergröÿerung durchgeführt, indem die entsprechen-
den Bereiche ausgeschnitten wurden. Das Resultat der Auswertung liefert Abstände,
18µ∗ ist der geometrische Mittelwert (entspricht dem Median) und σ∗ die geometrische Standardab-
weichung der logarithmisch normalverteilten Werte. Das Streuungsintervall beinhaltet 68 % der
Messwerte.
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Abbildung 33: Histogramm und an die Daten angepasste Verteilungsdichtefunktion der Par-
tikelabstände in eutektischen Bereichen der Mikrostruktur.
die ebenfalls logarithmisch normalverteilt sind. Abbildung 33 zeigt ein Histogramm der
Abstände mit einer einhüllenden Verteilungsdichtefunktion. Der Median der Abstände
beträgt 119,6 nm und das Streuungsintervall beinhaltet Werte von 46,0 bis 311,2 nm.
Wie die Analysen gezeigt haben, ndet durch eine Wärmebehandlung ab einer Tempe-
ratur von 360 ◦C und 6 h Haltezeit eine Vergröberung der eutektischen Siliziumpartikel
statt. Infolge dessen ändern sich die mittleren Abstände des Siliziums. Der Unterschied
der Abstände zwischen as-built- und wärmebehandeltem Zustand ist mit einem Faktor
von etwa zehn sehr groÿ.
6.2 Dreidimensionale Porositätsanalyse durch
Röntgen-Computertomographie
Die Analyse der Porosität in Kap. 5.2.2 diente der Ermittlung von optmierten Parame-
tern und lieferte einen minimalen Wert von 0,04 %. Nun soll  unter Konstanthaltung der
Laserparameter  durch eine dreidimensionale Untersuchung eine bessere Statistik und
weitere Erkenntnisse hinsichtlich der Form der Poren und deren räumlicher Verteilung
gewonnen werden. Zu diesem Zweck kam die 3D Röntgencomputertomographie (CT)
zum Einsatz. Dieses Verfahren basiert auf der unterschiedlichen Absorption von Rönt-
genstrahlung in Abhängigkeit der Dichte des Materials und damit einer Intensitätsände-
rung im Transmissionsbild. Ordnungszahlunterschiede oder Defekte im Material ändern
die Absorptionsrate und lassen sich somit auf einem Detektor abbilden. Dazu wird die
Probe auf einem Halter montiert und durch Drehung um sich selbst aus verschiedenen





Abbildung 34: Lage der Scan-Vektoren zur Belichtung der Proben für 3D CT (beliebiger
Maÿstab). Schichten A und B im Wechsel. links: Scan-Vektoren der Schichten A (rot) und B
(blau) liegen um 45◦ gedreht zu den Würfelkanten (schwarz), rechts: Scan-Vektoren ortho-
gonal und parallel zu den Würfelkanten.
Die Messungen wurden mittels einer Anlage vom Typ Phoenix v|tome|x L 240 durch-
geführt. Im Rahmen dieser Untersuchung wurden fünf Würfel mit einer Kantenlänge von
5 mm, welche nicht thermisch behandelt und nicht mechanisch nachbearbeitet wurden,
analysiert. Die Proben stammen aus drei verschiedenen Bauprozessen, die verwendeten
Parameter sind identisch. Die Proben 4 und 5 wurden jedoch mit um 45◦ gedrehten
Scan-Vektoren der Fläche belichtet, während die Vektoren der Proben 1 bis 3 parallel
bzw. orthogonal zu den Würfelkanten verlaufen. Abbildung 34 zeigt dies schematisch.
Die geringe Gröÿe der Proben erlaubt eine nahe Positionierung der Probe an der
Röntgenquelle und damit eine Auösung von 5,3 µm pro Voxel im Scan. Die erhaltenen
3D-Daten im Voxel-Format werden nach der Messung in Schnittbilder konvertiert und als
Bildstapel exportiert (8 bit Graustufen 0 bis 255). Die Auswertung der Porosität erfolgt
anhand einer Charakterisierung dieser Graustufenbilder. Die laterale (x, y) Auösung der
Pixel entspricht der Voxelgröÿe aus dem Scan, auÿerdem besitzt jedes Bild im Bildstapel
den entsprechend identischen Abstand (x = y = z). Diese Datenausgabe ermöglicht
eine Analyse und Bearbeitung der Ergebnisse mit Methoden der Bildverarbeitung. Der
Bildstapel wird in eine dreidimensionale Matrix eingelesen, sodass jedes Pixel eine x, y,
und z-Koordinate erhält. Diese Matrix besitzt eine x − y-Dimension entsprechend der
Auösung eines einzelnen Bildes, während die z-Dimension der Anzahl der Bilder im
Stapel entspricht. Der Wert jedes Elements ist die Graustufe des entsprechenden Pixels.
Anschlieÿend wird der Rand der Bilder entfernt, um den Kontrast der Randgrenzäche,
sowie den Hintergrund zu entfernen. Weiterhin werden die oberen und unteren Schichten
des Würfels entfernt, welche aufgrund der Rauheit bzw. des Supports Fehler in der
Auswertung generieren würden. Daraus resultiert eine ausgewertete Kantenlänge von
etwa 4,7 mm in allen Raumrichtungen.
Die Bilder werden mit einem Schwellwert binarisiert, um Material und Defekte lo-
gisch zu trennen. Hierfür kommt der Minimum Algorithmus zum Einsatz [115]. Abbil-
dung 35 zeigt ein Ursprungsbild und das binarisierte Resultat. Poren sind schwarz auf
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Abbildung 35: Links: Ursprungsbild aus dem xy-Bildstapel, mit überlagertem Rah-
men, der für die Auswertung angewendet wurde. Rechts: binarisiertes Bild mit
Poren in schwarzer Färbung.
weiÿem Hintergrund dargestellt. In der Auswertung ermittelte Poren werden anschieÿend
markiert und nummeriert. Damit werden zusammenhängende Pixel einem Partikel zu-
gewiesen. Hierfür wird ein 3 × 3 × 3 Kreuz-Operator verwendet, d. h. die Pixel dürfen
einander in den drei orthogonalen Raumrichtungen, jedoch nicht diagonal berühren. Dies
ergibt eine Matrix mit Nullen, bzw. Falsch, in Bereichen, die Material aufweisen. Zu-
sammengehörende Pixel einer Pore sind mit identischen Zahlen gröÿer als Null markiert.
Diese Datenstruktur ermöglicht die Auswertung von Gröÿe, Position und Form jeder
einzelnen Pore, sowie den Anteil der Gesamtporosität. Das Verhältnis aus Summe der








n  Summe der Indizes bzw. Pixelpositionen einer Pore, dx, dy, dz  Abmessungen
der Matrix in Pixeln (vom Rand beschnittener Bildstapel).
Die maximale Ausdehnung jeder Pore wird über eine bounding box19 in jeder Ko-
ordinatenrichtung ermittelt, indem jeweils der minimale Index vom maximalen Index in
der Matrix subtrahiert wird. Somit lässt sich eine Aussage über Vorzugsorientierungen
bzw. Aspektverhältnisse treen. Abbildung 36 zeigt die Verteilung der Ausdehnungen in
den Raumrichtungen. x- und y-Ausdehnung sind auf den Koordinatenachsen aufgetra-
gen, die Ausdehnung in z-Richtung ist farblich codiert. Auf der rechten Seite ndet sich
19Dies ist der kleinstmögliche einhüllende Quader um eine Pore beliebiger Form.
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Abbildung 36: Gröÿenverhältnis der gemessenen Poren (links), weiÿe Bereiche kenn-
zeichnen nicht existente Gröÿenbeziehungen. Rechts: Absolute Häugkeit der Poren
nach Gröÿenverhältnis in xy.
eine logarithmische Auftragung der Häugkeit nach der jeweiligen Gröÿe.
Es wird deutlich, dass kleine Poren hauptsächlich gleichmäÿige Aspektverhältnisse in
allen Richtungen aufweisen. Groÿe Poren ab 60 bis 70 µm hingegen zeigen in der z-
Richtung deutlich geringere Ausdehnungen als in x- und y-Richtung. Die räumliche Ver-
teilung der Porosität wird über die Summe aller Bilder ermittelt. Durch Summieren der
Bilder zu einer Gesamtprojektion entlang der drei Achsen kann eine Intensitätsverteilung
erstellt werden. Abbildung 37 zeigt die Projektion entlang der drei Achsen für Probe 2.
Wie ersichtlich wird, zeichnet sich in der z-Projektion ein regelmäÿiges Muster von Poren
mit einem Durchmesser von etwa < 50 µm ab, das im Randbereich geringer ausgeprägt
ist. Aufgrund der Orientierung während der Herstellung des Würfels liegen die Scan-
Vektoren parallel zur x- bzw. y-Achse. Aus dem Projektionsbild f(i, j) im Ortsraum
lässt sich mittels Fouriertransformation die Periode des regelmäÿigen Musters erhalten.
Das Bild des Frequenzraums F (k1, k2) wurde mittels Diskreter Hartley Transformation
(DHT) erstellt [125], siehe (6.3).

























Abbildung 37: Projektionen aller Poren entlang der x-Achse (links), y-Achse (Mitte)
und z-Achse (rechts). Blauer Hintergrund zeigt eine Häugkeit von null, aufstei-
gende Helligkeiten zeigen eine Häufung von Poren. Rote Bereiche zeigen maximale
Häugkeit.
Abbildung 38: Abbildung der diskreten Fouriertransformation des Projektionsbildes
der Poren in z-Richtung. Ausschnitt des relevanten Bereichs nach Binarisierung,
links: Probe 2, rechts: Probe 4.
Das generierte Bild des Frequenzraumes lässt sich zur besseren Analyse wiederum binari-
sieren. Das Resultat ist in Abb. 38 gezeigt. Die hellen Punkte um das Zentrum beschrei-
ben Häufungen von Ortsfrequenzen mit einem Winkel von etwa 0◦/180◦ bzw. 90◦/270◦.
Die Perioden der Proben 1, 2, 3 betragen etwa 122, 119 und 136 µm. Dies entspricht der
Ausrichtung und dem Hatch-Abstand dh der Scan-Vektoren während des Aufbaus der
analysierten Würfel. Die Aufnahmen der Würfel mit 45◦ gedrehten Scan-Vektoren zei-
gen entsprechend einen korrespondierenden Winkel in der DHT mit einer Periode von
142 µm des Musters. Der Randbereich aller Proben ist vergleichsweise porenfrei, was
auf gut optimierte Parameter dch und dc schlieÿen lässt. Lediglich Probe 5 zeigt eine
Häufung von Poren in den Ecken. Diese haben ihren Ursprung in einer nicht optimalen
Überlappung von Flächen- und Konturbelichtung, was auch in der Literatur beschrieben
wird [35]. Probe 4 zeigt dieses Bild nicht, sodass davon ausgegangen wird, dass die Posi-
tionierung der Flächenvektoren zwischen beiden Proben verschieden ist. Gibt es keinen
Scan-Vektor, der direkt auf der Flächendiagonale liegt (siehe Abb. 34 links), kann daraus
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Probe Bauprozess Gesamtporosität / % Gröÿte Pore / x× y × z
1 A 0,004 279,0× 316,5× 97,2
2 B 0,035 305,8× 300,4× 161,4
3 B 0,076 225,6× 316,5× 156,1
4 C 0,005 343,3× 331,5× 136,7
5 C 0,031 420,0× 490,8× 195,8
Tabelle 8: Ergebnisse der Porositätsuntersuchungen mittels 3D Computertomographie.
eine Pore in der Ecke resultieren, da dort ein Freiraum entsteht.
Das regelmäÿige Muster der Poren wurde bei allen Proben ermittelt und lässt daher auf
eine Ursache in der Belichtungssteuerung schlieÿen. Die ermittelte Periode entspricht bei
den Proben 1, 2 und 3 dem Hatch-Abstand. Bei den Proben 4 und 5 ist der Abstand etwas
gröÿer. Die Abweichung könnte aus einer nicht exakten der Orientierung der Schnittbilder
entlang der Koordinatenachsen resultieren.
Gröÿere Poren zeigen eine zufällige Verteilung im gemessenen Volumen. Die Ursa-
chenanalyse ist daher nicht gesichert. Tabelle 8 fasst die erhaltenen Ergebnisse der fünf
Proben zusammen. Die gemittelte Gesamtporosität liegt bei 0,03 % und ist damit ver-
gleichbar zu den Ergebnissen aus der Analyse der Schlibilder, siehe Kap. 5 Abb. 19. Es
muss jedoch darauf hingewiesen werden, dass aufgrund der Auösung des CT-Scans von
5,3 µm keine Poren kleiner als 10,6 µm detektiert werden können.
6.3 Ermittlung mechanischer Kenngröÿen
Die mechanische Festigkeit wurde im einachsigen Zugversuch nach DIN EN ISO 6892-1
bei Raumtemperatur untersucht. Die Prüfung erfolgte in einer Zwick Roell Z020 Prüfma-
schine. Diese ist mit einer 20 kN Kraftmessdose ausgestattet, die Aufnahme der Dehnung
erfolgte mit einem mechanischen Extensometer mit einer Unsicherheit von 0,5 %. Die
Form der Zugproben richtet sich nach DIN 50125, gewählt wurde die Form C mit einem
Durchmesser d0 von 4mm. Die Geschwindigkeit im Versuch wurde lagegeregelt auf einem
Wert von ϵ̇ = 0,00007 s−1 festgelegt.
Der Zugversuch wurde in einem zyklische Verfahren durchgeführt. Zunächst wurde
bis 50 MPa belastet, anschlieÿend auf 10 MPa entlastet, bevor der Zugversuch bis zum
Bruch ausgeführt wurde. Der erste Belastungspunkt wurde dabei so gewählt, dass er











Abbildung 39: Schema der unterschiedlichen Orientierung der Zugproben; die Scan-Vektoren
liegen in der xy-Ebene unter einem Winkel von 45◦ zur x- bzw. y-Achse. Die Probe in 0◦
Orientierung liegt mit der Drehachse parallel zur x-Achse, während die Drehachse der 0◦n
Probe um 45◦ verkippt zur x-Achse in der xy-Ebene angeordnet ist.
Um die in der DIN geforderte Rauheit und Maÿtoleranz zu erreichen, wurden alle Prüf-
körper endkonturnah, mit einem Aufmaÿ von 1 mm additiv hergestellt und anschlieÿend
mechanisch durch CNC-Drehen auf Endmaÿ bearbeitet. Während des SLM kamen die
ermittelten Parameter aus Kap. 5 zum Einsatz. Um die Auswirkungen der Bauorientie-
rung bzw. der Lage der Schichten aus dem SLM-Prozess zu untersuchen, wurden Proben
in vier verschiedenen Ausrichtungen hergestellt und geprüft. Abbildung 39 zeigt die Ori-
entierungen schematisch inklusive der jeweiligen Lage der Scan-Vektoren. Die liegenden
(0◦) Proben unterscheiden sich nach der Lage der Scan-Vektoren zur Längsachse der
Zugprobe (0◦: parallel und orthogonal, vgl. Abb. 34 rechts und 0◦n: um 45
◦ gedreht, vgl.
Abb. 34 links). Jede der vier Orientierungen wurde zusätzlich in einem wärmebehandel-
ten Zustand nach 360 ◦C geprüft, um den Einuss der mikrostrukturellen Modikation
zu untersuchen. Somit ergeben sich acht Chargen von jeweils acht Zugproben. Die Zug-
geschwindigkeit wurde im elastischen und plastischen Bereich konstant gehalten, da eine
Umschaltung zwischen diesen Bereichen eine zuverlässige Erkennung der Streckgrenze
erfordert. Der Elastizitätsmodul wurde anhand der Hooke'schen Geraden im letzten Be-
lastungsschritt ermittelt.
Ein Spannungs-Dehnungsdiagramm mit gemittelten Kurven von Proben aller Orientie-
rungen im thermisch unbehandelten Zustand ist in Abb. 40 dargestellt. Die Grak zeigt
den letzten Belastungszyklus von 10 MPa bis zum Belastungspunkt, an dem der Bruch
der Probe eintritt. Es wird ersichtlich, dass sich die Proben hinsichtlich Zugfestigkeit und
Duktilität deutlich unterscheiden. Es existieren weder eine ausgeprägte Flieÿzone noch
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Abbildung 40: Gemittelte Spannungs-Dehnungsdiagramme der thermisch unbehandelten Zug-
proben.
ein Einschnürungsbereich, die Spannung steigt kontinuierlich bis zum Bruch der Probe
an. Der Bereich der Verfestigung ist hoch, unterscheidet sich aber je nach verwendeter
Bauorientierung. Proben in 90◦-Orientierung sind am wenigsten duktil und zeigen die
geringste Zugfestigkeit, 45◦ Proben besitzen eine mittlere Festigkeit und Duktilität und
liegende (0◦) Proben zeigen höchste Festigkeit und Verformbarkeit.
6.3.1 Elastizitätsmodul und Dehngrenze
Für die Ermittlung der Dehngrenze wurde eine bleibende Dehnung von 0,2 % angesetzt
(Rp0,2). Diese wird graphisch durch eine Gerade ermittelt, deren Anstieg dem Elastizi-
tätsmodul entspricht und die bei einer Dehnung von ϵ = 0,2 % eine Nullstelle besitzt.
Der Elastizitätsmodul wird über die Hooke'sche Gerade durch eine lineare Regression im
Bereich zwischen 15 und 50 MPa ermittelt. Aufgrund der geringen Duktilität des Ma-
terials wurde eine Weibull-Auswertung der Zugfestigkeit durchgeführt [126]. Es wurde
der charakteristische Wert σ0 und der zugehörige Weibull-Modul nach (6.4) errechnet.
Dieser gibt Aufschluss über die Unsicherheit der Zugfestigkeit.









mit Wi = (i−0,5)/n (Versagenswahrscheinlichkeit), i  aufsteigender Index (1 bis n),M
 Messwert, y0  Schnittpunkt der Regressionsgerade mit der x  Achse, w  Weibull-
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Charge und Orientierung E / GPa Rp0,2 / MPa Rm / MPa ϵmax / %
as-built
0◦ 96,4± 6,2 257,1± 17,6 413,1(13,7) 1,41± 0,38
0◦n 95,0± 8,7 276,9± 10,4 415,2(18,0) 1,24± 0,23
45◦ 90,5± 11,3 276,3± 16,2 367,0(20,6) 0,94± 0,19
90◦ 96,2± 18,9 256,7± 17,6 325,6(14,0) 0,75± 0,14
wärmebehandelt
bei 360 ◦C
0◦ 89,3± 3,4 180,6± 5,8 281,9(107,7) 2,2± 0,2
0◦n 99,7± 6,6 174,3± 2,1 285,8(167,7) 2,3± 0,1
45◦ 100,8± 10,5 185,2± 6,0 270,0(11,4) 1,03± 0,26
90◦ 98,0± 11,7 180,9± 3,5 263,0(11,9) 1,04± 0,25
konventionell 94,0± 7,2 135,2± 4,9 219,8(120,0) 1,13± 0,07
Tabelle 9: Ergebnisse der Zugversuche. Fehler bei der Zugfestigkeit als Weibull-Modul, sonst
als Standardabweichung angegeben. Konventionell: AlSi40-Vergleichsmaterial, durch melt-
spinning hergestellt.
Modul (Anstieg der Regressionsgerade).
Die Ergebnisse für Elastizitätsmodul E, Rp0,2 und Dehnung beim Bruch ϵmax wurden
gemittelt und die jeweilige Standardabweichung berechnet. Die Güte des linearen Fits der
Elastizitätsmodulbestimmung liegt bei R2 > 0,99. Der gemittelte Elastizitätsmodul über
alle gemessenen Proben liegt mit einem Wert von 95,1±11,2 GPa deutlich über dem von
Reinaluminium (69,0 GPa) und etwas unter dem Wert, der für nicht additiv hergestelltes
Material gleicher Zusammensetzung in der Literatur angegeben wird (102 GPa [100]).
Die Festigkeit zeigt eine Abhängigkeit von der im SLM Prozess verwendeten Orien-
tierung. Die Proben, welche liegend (0◦) gebaut wurden, weisen mit ca. 415 MPa die
höchsten Zugfestigkeiten auf. Unter 45◦ gebaute Zugproben erreichen Werte, die etwa
50 MPa niedriger sind, stehend gebaute (90◦) Proben zeigen mit 326 MPa im Mittel
die geringste Zugfestigkeit. Die Weibull-Moduln sind relativ gering, die Unsicherheit der
Zugfestigkeit ist also groÿ.
Auch die maximale Dehnung weist deutliche Schwankungen zwischen den Chargen
sowie eine hohe Unsicherheit innerhalb der Chargen auf. Der Verlauf der Kurven ist
identisch, was auf ein gleiches Verfestigungsverhalten hinweist, jedoch erfolgt der Bruch
bei unterschiedlichen Spannungen. So beträgt die maximale Dehnung liegend hergestell-
ter Proben über 1,2 %, während stehende Proben Dehnungen von unter 0,8 % aufweisen.
Die 0,2 % Dehngrenze bendet sich bei allen Proben in einem Bereich von etwa 265 MPa
und weist geringere Schwankungen auf. Hier wirkt sich allerdings die Unsicherheit in der
Bestimmung des Elastizitätsmoduls aus.
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Abbildung 41: Gemittelte Spannungs-Dehnungsdiagramme der wärmebehandelten Zugpro-
ben, mit Referenzproben aus nicht additiv hergestelltem Halbzeug.
Gemittelte Spannungs-Dehnungsdiagramme von bei 360 ◦C wärmebehandelten Proben
sind in Abb. 41 dargestellt. Die Grak enthält Kurven aus allen Chargen unterschiedli-
cher Bauorientierung. Für einen Vergleich zu nicht additiv hergestelltem Material wurden
Zugversuche unter identischen Bedingungen an einem durch melt-spinning hergestell-
tem AlSi40 Werksto durchgeführt (wird im Folgenden als konventioneller Werksto
bezeichnet). Dieser wurde vor der Fertigung nach dem gleichen Temperaturprol wärme-
behandelt. Der experimentell bestimmte Elastizitätsmodul des konventionellen Materials
liegt bei 94,0±7,2 MPa und damit im Bereich der SLM Proben und ebenfalls unter dem
Wert, welcher vom Hersteller angegeben wird (102 GPa) [100]. Vergleicht man die Kurven
mit Abb. 40 fällt zunächst auf, dass die Duktilität bei allen Chargen im wärmebehan-
delten Zustand ansteigt. Mit maximalen Dehnungen von über 2 % sind die liegenden
(0◦) Proben am weitesten verformbar. Die relative Änderung der maximalen Dehnung
ist bei diesen Chargen am gröÿten, während die Änderung bei den unter 45◦ hergestell-
ten Proben mit einer Erhöhung um etwa 0,1 % am geringsten und bei Betrachtung des
Fehlerintervalls nicht signikant ist.
Tabelle 9 gibt die Ergebnisse für Elastizitätsmodul, Rp0,2, Zugfestigkeit Rm und Deh-
nung beim Bruch ϵmax aller geprüften Proben wieder. Die Dehngrenzen und Zugfestig-
keiten aller additiv gefertigten Chargen nehmen im wärmebehandelten Zustand deutlich
ab, wobei die Zugfestigkeit der liegenden Proben die stärkste Senkung erfährt. Unter-
schiede der Dehngrenze zwischen den wärmebehandelten Chargen sind nicht signikant.
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Abbildung 42: Minimale und maximale Zugfestigkeiten nach Chargen bzw.
Orientierung aus allen getesteten Proben.
Die Zugfestigkeit und Duktilität der liegenden Proben hebt sich aber weiterhin ab. Ein
Unterschied zwischen den unterschiedlichen Belichtungsstrategien ist nicht messbar. Die
Dehngrenze Rp0,2 des konventionellen Materials beträgt 135,2± 4,7 MPa und liegt deut-
lich unter den Werten des additiv hergestellten Materials. Gleiches gilt für die Zug-
festigkeit von 219,8(120,0) MPa. Die maximale Dehnung des konventionellen Materials
beträgt 1,13 ± 0,06 %. Die Unsicherheit der Ergebnisse ist generell geringer (höherer
Weibull Modul und niedrigere Standardabweichungen). Abbildung 42 zeigt eine Grak
der niedrigsten und höchsten gemessenen Festigkeiten aller Chargen der additiv herge-
stellten Proben. Es wird deutlich, dass die Unsicherheit der Festigkeiten vor allem bei
45◦ und 90◦, im as-built sowie im wärmebehandelten Zustand, groÿ ist.
6.3.2 Analyse der Bruchächen
Die Bruchächen aller Chargen wurden im Rasterelektronenmikroskop untersucht. Dabei
wird ein Vergleich von verschiedenen Bauorientierungen und des thermischen Zustandes
angestrebt. Aufgrund der hohen Schärfentiefe kam hierfür ein Rasterelektronenmikro-
skop mit Everhart-Thornley Detektor zum Einsatz. Dieser ermöglicht Aufnahmen der
Topographie.
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Abbildung 43: Bruchäche einer 0◦ Probe, Übersichts-
aufnahme.
Die Bruchächen sind bei allen getesteten Proben orthogonal zur Drehachse der Zug-
proben orientiert und zeigen ein fächerförmiges Erscheinungsbild, das den Urpsrung meist
am Rand hat. Es traten aber auch Fälle auf, in denen der Bruch von einem Bereich in
der Mitte der Probe ausging. Als Ausgangspunkt konnte stets eine gröÿere Pore ermit-
telt werden. Abbildung 43 zeigt eine Aufnahme der Gesamtbruchäche einer Probe im
as-built Zustand, die in 0◦-Orientierung hergestellt wurde. Die Fläche besitzt eine fächer-
förmige Erscheinung mit dem Ursprung bei einer Pore, die etwa 200 µm Durchmesser
besitzt. Diese Morphologie der Bruchäche tritt bei allen untersuchten Proben auf und
ist typisch für einen Sprödbruch [127]. Bei weiterer Vergröÿerung zeigt sich zusätzlich ein
Netzwerk mit denierten Zellen bzw. Gräben, was dem Erscheinungsbild eines Duktil-
bruchs entspricht. Diese Zellen besitzen einen Durchmesser von unter einem Mikrometer
und sind durch gröÿere Bereiche voneinander getrennt. Darin benden sich Silizium-
partikel, die ebenfalls gebrochen sind. Dies lässt sich an Rissen sowie stufenförmigen
Strukturen auf den Partikeln erkennen. Abbildung 44 zeigt eine Aufnahme der Bruch-
morphologie und Abb. 45 zeigt einen weiter vergröÿerten Ausschnitt. Es lassen sich keine
Anzeichen auf einen selektiven Bruch an den Schichten aus dem SLM Prozess erkennen,
wie es z.B. in [38] gezeigt wurde. Dies lässt auf eine gute Anbindung der Schichten schlie-
ÿen, die nicht schwächer als die Festigkeit des Materials ist. Ein deutlicher Unterschied
zwischen den verschieden orientierten Proben zeigt sich beim Betrachten der Defekte.
Bei unter 90◦ hergestellten Proben zeigen sich besonders häug ausgedehnte Poren in
der Bruchäche. Diese sind aufgrund ihrer Morphologie gut von umliegendem Material
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Abbildung 44: Bruchäche einer liegenden (0◦) Probe,
Abbildung der Bruchmorphologie, die eine Mischung
aus Duktil- und Sprödbruch zeigt.
Abbildung 45: Bruchäche einer im 45◦-Winkel herge-
stellten Probe, Abbildung der Bruchmorphologie, die
eine Mischung aus Duktil- und Sprödbruch zeigt.
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Abbildung 46: Bruchäche einer liegenden (links) und einer stehenden (rechts) Zugprobe,
linkes Bild zeigt Pore mit niedrigem Aspektverhältnis in z-Richtung.
unterscheidbar. Während die Bruchäche rauh und zerklüftet ist, stellen sich die Poren
sehr glatt und eingeebnet dar (siehe Abb. 46. Die groÿe Fläche lässt darauf schlieÿen,
dass es sich hierbei um die in Kap. 6.2 beschriebenen Poren mit hohem Aspektverhältnis
in xy-Richtung handelt. Diese Aussage wird auch durch Abb. 46 gestützt, die eine solche
Pore ebenfalls zeigt, jedoch ist durch den liegenden Aufbau die Pore von der Seite zu
sehen, die z-Richtung zeigt in Richtung der rechten oberen Bildecke. Die Bruchächen
der wärmebehandelten Proben weisen eine geänderte Morphologie auf. Weiterhin sind
Spröd- und Duktilbruch-Bereiche zu erkennen. Die Unterteilung der Duktilbruchäche
in Gräben bzw. Waben geht allerdings deutlich zurück. Es nden sich stattdessen langge-
zogene Erhebungen, die eingelagerte Siliziumpartikel umschlieÿen, siehe Abb. 47. Auch
scheint die Höhe dieser Erhebungen gröÿer zu sein, als es bei Bruchächen der as-built
Proben zu sehen ist. Dies deutet auf eine stärkere plastische Verformung hin.
6.4 Ermittlung des thermischen Ausdehnungskoezienten
Der lineare thermische Längenausdehnungskoezient des per SLM erzeugten Werkstoes
wird durch Dilatometrie bestimmt. Bei diesem Verfahren wird die Längenänderung einer
Probe bei Änderung der Temperatur gemessen. Die temperaturabhängige Länge ℓ kann





Die Ausgangslänge ℓ0, wird mit einer Bügelmessschraube vor dem Versuch bei Raum-
temperatur (20 ◦C) gemessen. Für die Untersuchungen kam ein DIL 402SE (Netzsch
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Abbildung 47: Bruchäche einer wärmebehandelten lie-
genden (0◦) Probe, Abbildung der Bruchmorphologie,
die eine Mischung aus Duktil- und Sprödbruch zeigt.
Gerätebau GmbH, Deutschland) zum Einsatz. Dieses Gerät ist ein mechanisches Schub-
stangendilatometer mit der Möglichkeit, mittels Einleitung von üssigem Sticksto in die
Probenkammer bis in den kryogenen Bereich zu messen. Die Messgenauigkeit der Tem-
peratur wird mit 0,1 K und die Unsicherheit der Dehnungsmessung mit δℓ/ℓ0 = 0,002 %
angegeben. Vor jedem neuen Messprogramm erfolgt eine identische Messung mit einem
SiO2 Standard als Kalibrierung (die Schubstange selbst besteht ebenfalls aus SiO2). Die
verwendete Probengeometrie ist ein Zylinder mit einem Durchmesser von 6 mm und
einer Höhe von 12 mm. Die Proben werden additiv mit Aufmaÿ gefertigt und die Maÿe
anschlieÿend durch CNC-Drehen hergestellt, die Stirnächen sind dabei planparallel mit
einer Toleranz der Parallelität von 10 µm gefertigt.
Das Messprogramm beginnt mit einem Aufheizen auf 100 ◦C und Halten dieser Tem-
peratur für 30 min. Anschlieÿend wird bis auf −190 ◦C abgekühlt, dort wiederum 30 min
gehalten und erneut auf 100 ◦C aufgeheizt. Diese Temperatur wird wieder gehalten, be-




Der mittlere lineare thermische Ausdehnungskoezient ist in der DIN 51045-1:2005-08
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Abbildung 48: Thermischer Ausdehnungskoezient, gemittelt aus zwölf
Messungen an sechs Proben.
Für die Temperaturänderung ∆T wird als Referenztemperatur T0 ein Wert von 20 ◦C
angesetzt.
Die Messungen wurden an sechs Proben (zwei pro verwendeter Bauorientierung - ana-
log zu den Chargen, wie in Abb. 39 gezeigt, ohne 0◦n) jeweils zweimal durchgeführt. Alle
Proben waren im as-built Zustand, d.h. nach dem SLM nicht thermisch prozessiert.
Abbildung 48 zeigt die gemittelte CTE-Kurve aller Messungen mit einfacher Standard-
abweichung. Es lässt sich keine Abhängigkeit des CTE von der beim SLM verwendeten
Bauorientierung feststellen. Die Wiederholungsmessungen bestätigen jeweils die Ergeb-
nisse der ersten Messung. Tabelle 10 fasst die ermittelten thermischen Ausdehnungskoef-
zienten zusammen. Angegeben ist der mittlere CTE in einem Temperaturintervall von
−185 ◦C bis 20 ◦C. Die Werte wurden durch Anpassung einer Polynomfunktion dritten
Grades und Integration im entsprechenden Temperaturbereich ermittelt.
In einer zweiten Messreihe wurde der untersuchte Temperaturbereich zu höheren Tem-
peraturen erweitert. Die Messungen erfolgte zwischen 20 ◦C und 500 ◦C. Die Heiz-und
Kühlraten sind identisch. Die ersten Aufheizkurven zeigen ab etwa 175− 200 ◦C eine
ausgeprägte Abweichung, die sich in einem steigenden CTE äuÿert. Bei ca. 280 ◦C stellt
sich ein Maximum ein, dem sich ein sinkender CTE bis zu einer Temperatur von et-
wa 450 ◦C anschlieÿt. Anschlieÿend steigt der Wert wieder an. Dieses Verhalten wird
















6 12,80 / 12,50
Tabelle 10: Ergebnisse der Messung des thermischen Ausdehnungskoezienten im Tempera-
turbereich von −185 ◦C bis 20 ◦C.
der Wiederholungsmessung zeigt nur noch leichte Abweichungen im Vergleich zu den
Abkühlkurven. Der ausgeprägte Anstieg und anschlieÿende Abfall des CTE wird nicht
mehr beobachtet. Dies deutet auf einen irreversiblen Vorgang im Gefüge des Werkstos
hin. Abbildung 49 zeigt die Messdaten der beiden Proben und die Kurve der Wiederho-
lungsmessung, aufgeschlüsselt nach Aufheiz- und Abkühlvorgang.













Probe 2, zweite Messung Heizkurve
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Abbildung 49: Thermischer Ausdehnungskoezient, gemessen bis 500 ◦C,
zwei Proben, eine Wiederholungsmessung.
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6.5 Bestimmung des Eigenspannungszustandes mittels
Neutronenbeugung
6.5.1 Theoretische Betrachtungen und Versuchsaufbau
Die Messung von Eigenspannungen mit Neutronen funktioniert nach dem Prinzip der
Beugung und Interferenz von elektromagnetischer Strahlung an Netzebenen von Kristal-
len. Liegt die Wellenlänge λ der eingesetzten Strahlung im Bereich der Gitterebenenab-
stände, kommt es bei bestimmten Winkeln zu Interferenz. Bei Kenntnis des Einfallswin-
kels θ der Strahlung kann über geometrische Betrachtungen der Gitterebenenabstand
dhkl direkt gemessen werden (siehe Bragg'sche Gleichung (6.7)).
λ = 2dhklsinθhkl (6.7)
Entsprechende Messungen werden häug mittels Röntgenstrahlung durchgeführt. Neu-
tronen besitzen gegenüber Röntgenstrahlung den Vorteil einer geringeren Absorptions-
rate im bestrahlten Festkörper, wodurch es ermöglicht wird, Messungen im Volumen
von gröÿeren Proben durchzuführen [129]. Dadurch können Einüsse aus oberächenna-
hen Bereichen (z.B. Spannungen, die durch Bearbeitungsprozesse eingetragen werden)
umgangen werden. Treten in der Messung Abweichungen des Winkels vom zu erwarten-
den Wert auf, so ist dies auf eine Änderung des Gitterebenenabstandes zurückzuführen.
Eigenspannungen führen zu Verzerrungen des Gitters und sind somit messbar.
Die Messungen wurden am Forschungsreaktor BER II in Berlin durchgeführt. Hierbei
kommt monochromatische Neutronenstrahlung mit konstanter Wellenlänge zum Einsatz.
Die Anordnung von Strahlquelle, Probe und Detektor entspricht der Bragg Brentano An-
ordnung. Die Genauigkeit der Winkelmessung beträgt 0,02◦. Mittels eines in drei Achsen
verschiebbaren Probentisches sind Translationen in x,y,z sowie eine Rotation um die
z-Achse möglich. Die Messzeit wurde über die Gesamtanzahl der registrierten gebeugten
Neutronen gesteuert (Ziel pro Messpunkt: 106 counts). Das Volumen einer Einzelmessung
in der Probe beträgt 2× 2× 2 mm3. Die Messreihe umfasst acht quaderförmige Proben,
mit 7 × 3 Messpunkten pro Probe, sowie die Messung eines Pulvers als Referenz. Die
Probengeometrie entspricht einem Quader mit 6 × 6 × 50 mm3. Diese Quader wurden
zweifach in vier verschiedenen Orientierungen, analog zu den hergestellten Zugproben
(siehe Abb. 39) gebaut und im folgenden identisch benannt. Je eine Probe aller Chargen
wurde vor den Versuchen bei 360 ◦C wärmebehandelt. Jede Messung wurde aus drei
orthogonalen Raumrichtungen durchgeführt, somit ergibt sich eine Gesamtanzahl der
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Messungen von 504.
Eine starke Beugungsinterferenz für die Aluminiumphase tritt in der (311) Gitterebe-
ne auf, der stärkste Siliziumreex stammt von der (331) Ebene. Die Lage der Reexe
im Diraktogramm kann nach Entfernen des Hintergrundes durch die Anpassung einer
Gauÿkurve ermittelt werden. Aus der Reexverschiebung kann eine Dehnung (entspricht
der Änderung des Gitterebenenabstandes im Vergleich zur Gleichgewichtslage d0) errech-





und Substitution in (6.7) erhält man die Gleichung zur Berechnung der Dehnung anhand





Der Referenzwinkel θ0 kann mittels des idealen Netzebenenabstandes der betrachteten
Ebene und Einsetzen in (6.7) berechnet werden.
dhkl =
a0√
h2 + k2 + l2
(6.10)
Hierfür wird die Gitterkonstante a0 der Einheitszelle benötigt. Mit einem Wert für a0
von 0,40495 nm [88] ergibt sich ein Gitterebenenabstand von d311 = 0,122097 nm.
Die nach (6.9) errechnete Dehnung kann mit Kenntnis des Elastizitätsmoduls und der
Poisson Zahl in eine Spannung umgerechnet werden. Dazu wird der richtungsabhängi-




= S11 − [2(S11 − S12)− S44](γ2δ2 + γ2ζ2 + δ2ζ2) (6.11)
S11, S12 und S44 bezeichnen die Nachgiebigkeitskonstanten der Nachgiebigkeitsmatrix,
γ, δ und ζ sind die Richtungskosinuswerte der betrachteten Richtung (Normalenvektor
der Netzebenen) mit den drei Einheitsvektoren [100], [010] und [001]. Die Nachgiebig-
keitskonstanten wurden aus [130] entnommen. Für die [311] Richtung beträgt die Elasti-
zitätskonstante nach (6.11) 68,5 GPa. Die Querkontraktionszahl von Aluminium für die
Netzebene (331), beträgt 0,35 [131, 132]. Aufgrund der Probengeometrie und der Mes-
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Abbildung 50: Diraktogramm Neutronenbeugung an AlSi40.
Auf der x-Achse ist der Winkel 2θ abgetragen, die y-Achse zeigt
die Häugkeit der aufgetroenen Neutronen.
sung entsprechend der drei Achsen entlang der Proben können die Hauptspannungen






Ehklνhkl(ϵxx + ϵyy + ϵzz)
(1 + νhkl)(1− 2νhkl)
(6.12)
Da die präzise Messung der Gitterebenenabstände eine sehr genaue Kenntnis der Wel-
lenlänge der verwendeten Neutronenstrahlung erfordert, wurde für die Ermittlung der
Reexverschiebungen und die Berechnung von Dehnungen und Spannungen ein Pulver
als Referenz gemessen. Es handelt sich dabei um das im SLM Prozess verwendete Pulver,
im gebrauchten Zustand.
Die Auswertung der Diraktogramme erfolgt durch die Software StressTextureCalcu-
lator [133]. Zunächst wird der Hintergrund im Bereich der Reexe durch eine lineare
Funktion subtrahiert, anschlieÿend wird eine Gauÿkurve angepasst, deren Maximum der
Reexposition entspricht. Ein Beispieldiraktogramm ist in Abb. 50 zu sehen. Die Ma-
xima bei 2θ ≈ 74◦ und 2θ ≈ 72,5◦ entsprechen den Reexen für Aluminium (311) und
Silizium (331). Ein drittes Maximum bei 2θ ≈ 78◦ entspricht dem Reex aus den (222)
Netzebenen des Aluminiums. Die Signal-Rauschverhältnisse des Si-Reexes und des Al-
Nebenreexes sind sehr gering und lassen eine hohe Unsicherheit erwarten (etwa 1,8
bzw. 1,5 dB in Abb. 50, ermittelt aus der Intensität des Maximums und dem lokalen
Wert des Untergrundes an dieser Position). Eine Auswertung dieser Reexe ist daher
nicht sinnvoll. Die folgenden Auswertungen beziehen sich daher ausschlieÿlich auf die
Aluminiumphase in der (311)-Ebene.
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6.5.2 Referenzmessung an AlSi40 Pulvermaterial
Das Referenzpulver befand sich für die Messung in einer dicht verschlossenen Flasche
aus Aluminium, die Abfüllung und der Verschluss erfolgte unter Stickstoatmosphäre in
der SLM Maschine. Das Maximum für 2θ wurde zu 74,0701◦ gemessen. Mittels (6.7) und
der verwendeten Wellenlänge der Neutronen von 0,147318 nm liegt der gemessene Git-
terebenenabstand bei 0,12226395 nm. Mit (6.10) berechnet sich die Gitterkonstante zu
0,405608 nm und ist damit gröÿer als der Literaturwert von 0,40495 nm für spannungs-
freies Aluminium. Dies deutet auf eine Zugspannung in der Aluminiumphase des Pulvers
hin. Es kommen jedoch auch andere Ursachen in Betracht. Geringe Verunreinigungen von
Magnesium vergröÿern die Gitterkonstante signikant [134]. Des Weiteren ist aufgrund
der stark unterschiedlichen CTE von Aluminium und Silizium kein idealer spannungs-
freier Zustand in AlSi40 herstellbar. Um die eingelagerten Partikel und in den Partikeln
selbst verbleiben stets Spannungen [135]. Für die Auswertung der Eigenspannungen der
SLM-Proben wird das Pulver als Referenz verwendet. Somit sind die Absolutwerte der
berechneten Spannungen auf den Spannungszustand des Pulvers zu beziehen.
6.5.3 Messung der SLM-gefertigten Proben
Die untersuchten Proben wurden nach dem SLM nicht mechanisch nachbearbeitet. Die
Ergebnisse stellen die gemittelten Werte aus den drei Messungen in einer Achslage dar.
Der gemessene Winkel 2θ der Pulverprobe wurde als θ0 in (6.9) verwendet. Die Messpo-
sition entlang der Längsachse verläuft in 5 mm-Schritten, gemessen von der Oberkante
des Quaders, wo dies zutrit (45◦ und 90◦). Die Ergebnisse der liegenden Proben sind
in Abb. 51 dargestellt. Die Proben im as-built Zustand sind mit gestrichelten Kurven
dargestellt, wärmebehandelte Proben sind durchgezogen. Die Spannungen in der Alu-
miniumphase besitzen ein positives Vorzeichen und entsprechen daher durchgängig Zug-
spannungen. Diese verlaufen ohne sichtbare Tendenz der Position entlang der Längsachse
und liegen hauptsächlich zwischen 50 und 100 MPa. Durch die Wärmebehandlung konn-
ten die Spannungen auf durchgängig unter 50 MPa gesenkt werden. Ein signikanter
Unterschied zwischen den Proben 0◦ und 0◦n kann nicht festgestellt werden. Die Lage
der Scan-Vektoren in den zwei betrachteten Varianten besitzt demnach keinen Einuss
auf die Eigenspannungen. Die 45◦ und auch die 90◦ orientierten Proben weisen eine Ab-
hängigkeit der Eigenspannungen von der Messposition auf. Diese nehmen entlang der
Längsachse mit zunehmender Bauhöhe ab, bzw. mit dem Alter der bereits gebauten
Struktur zu. Die Absolutwerte liegen anfangs unter denen der 0◦ Proben und nähern
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Abbildung 51: Errechnete Spannungen in der Aluminiumphase nach Position ent-
lang der Längsachse. Links: Scan-Vektoren orthogonal zur Längsachse, rechts: Scan-
Vektoren unter 45◦ zur Längsachse.
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Abbildung 52: Errechnete Spannungen in der Aluminiumphase nach Position ent-
lang der Längsachse. Links: 45◦ Orientierung, rechts: 90◦ Orientierung.
sich mit zunehmender Tiefe an. An der Oberseite verschwinden die Spannungen nahezu
bzw. gehen leicht in den Druckspannungsbereich (negatives Vorzeichen). Die Wärmebe-
handlung senkt bei 45◦ die Spannungen leicht und eliminiert die Ortsabhängigkeit. Die
Werte liegen nach der Thermalbehandlung im Bereich aller anderen Proben, also unter
50 MPa. Bei 90◦ wird die Ortsabhängigkeit ebenfalls aufgehoben und die Spannungen
auf Werte unter 50 MPa gesenkt. Dabei nehmen die Spannungen im oberen Bereich der
Probe allerdings im Vergleich zum as-built Zustand zu. Alle Proben zeigen eine messbare
Abhängigkeit der Spannungen von der Messrichtung (x, y, z) im as-built Zustand. Bei
beiden liegenden (0◦) Proben ist die Spannung in der y-Richtung leicht erhöht. Diese
Richtung entspricht auf das Probenkoordinatensystem den gemessenen Netzebenenab-
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ständen, die sich in der Schichtebene (xy) im SLM-Prozess benden. Dagegen besitzt
die äquivalente Orientierung in der 90◦ Probe (z-Messrichtung) die geringste Spannung.
Die wärmebehandelten Proben zeigen die Unterschiede der Spannungen in verschiedenen
Messrichtungen nicht, die Werte sind nahezu identisch.
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7 Auswertung und Diskussion der Ergebnisse
7.1 Beschreibung der initialen und modizierten Mikrostruktur
Die Untersuchungen mittels Lichtmikroskopie und Rasterelektronenmikroskopie zeigen
eine gleichmäÿige Struktur des Gefüges, sowohl bei Betrachtung unterschiedlich orientier-
ter Oberächen im SLM-Bauprozess, als auch unter Berücksichtigung unterschiedlicher
Positionen im Bauraum. Auf Mikroebene besteht das Gefüge jedoch aus unterschiedli-
chen Bereichen. Diese lassen sich in primär-Silizium und Eutektikum unterteilen. Um
die primär-Siliziumkristalle bendet sich α-Aluminium, das sich dendritisch ausbildet
und von der eutektisch erstarrten Schmelze unterschieden werden kann. Wie in Kap. 6.1
ersichtlich wird, können die Siliziumpartikel als verstärkende Dispersion aufgefasst wer-
den. Die eutektischen Partikel weisen unterschiedliche Aspektverhältnisse auf, die von
gleichmäÿig facettierten bis zu langgezogenen Strukturen reichen. Die gröÿeren primär-
Siliziumkristalle sind dagegen unregelmäÿiger geformt. Es sind oktaedrische und ver-
zweigte Strukturen vorhanden. Im wärmebehandelten Zustand nach 360 ◦C nimmt die
Sphärizität durch Vergröberung der Partikel zu. Makroskopisch verhält sich der Werk-
sto durch die Anordnung, Gröÿe und Verteilung der Partikel isotrop. Dies wird für
Werkstoe mit nahezu sphärischen Partikeln in der Literatur beschrieben [136].
Es wurde gezeigt, dass sich eine Mikrostruktur im Material einstellt, die durch das
Gleichgewichts-Phasendiagramm nicht beschrieben wird. Grund hierfür ist die hohe Ab-
kühlgeschwindigkeit im SLM Prozess, sowie die grundsätzliche Unterkühlungsneigung
hypereutektischer AlSi-Legierungen [102]. Das Eutektikum weist Strukturen im Nano-
meterbereich und entsprechende Abstände der Si-Partikel auf. Die in der Gefügeanalyse
bestimmte eutektische Zusammensetzung von ca. 26,5 % liegt deutlich über der Gleich-
gewichtszusammensetzung des eutektischen Gemisches.
Die primären Siliziumkristalle sind mit Gröÿen unter 2 µm deutlich kleiner, als es in der
Literatur angegeben wird. Hier nden sich  auch unter Zugabe von Legierungselemen-
ten, die eine Feinung hervorrufen, wie Strontium oder Natrium  keine Kristallitgröÿen
in diesem Bereich. In [93] werden beispielsweise 10 µm bei der Legierung AlSi16 und
Abkühlraten von maximal 200 Ks−1 gemessen. In [137] wurden bei AlSi20 und einer
Abkühlgeschwindigkeit von 35 Ks−1 unter Zugabe von Phosphor zur Verfeinerung ca.
13 µm erreicht. In gegossenen hypereutektischen AlSi-Werkstoen werden Gröÿen der
primär-Siliziumpartikel von mehreren 100 µm gemessen [138].
Die Form des Primärsiliziums ist oft oktaedrisch, was in der Literatur als Eekt einer
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überhitzten Schmelze beschrieben [94] und ebenfalls durch hohe Abkühlgeschwindigkei-
ten begünstigt wird (auch beobachtet bei AlSi25 [139]). Gegen eine starke Schmelz-
überhitzung spricht das deutlich unterschiedliche Gröÿenverhältnis von primär-Silizium
und Eutektikum. Der Eekt einer hohen Schmelzüberhitzung ist eine Homogenisierung
des Gefüges durch starke konvektive Bewegung in der Schmelze [93, 137]. Eine hohe
Abkühlgeschwindigkeit begünstigt dagegen ein inhomogenes Gefüge. Die Anwesenheit
von α-Aluminium um die Primär-Siliziumpartikel ist ein Indiz für eine Unterkühlung
der Schmelze und eine Abreicherung an Si um die wachsenden primär-Siliziumpartikel.
Sternförmige Siliziumkristalle, wie sie durch langsamere Abkühlung und hohe Tempera-
turen in der Schmelze entstehen, konnten vereinzelt in der Nähe von groÿen Poren oder in
den ersten Schichten über den Support-Strukturen beobachtet werden. An diesen Stellen
ist die Abkühlung durch Poren bzw. loses Pulver gehemmt, die eektive Abkühlrate ist
lokal geringer.
Durch eine Wärmebehandlung über einen Zeitraum von 6 h setzt ab einer Temperatur
von 300 ◦C eine nachweisbare Vergröberung ein. Die primär-Siliziumkristalle reduzieren
ihre facettierte Erscheinung und nehmen rundere Formen an. Das eutektische Gefüge ist
nach einer Temperierung bei 360 ◦C stark vergröbert. Die Partikelanzahl reduziert sich
drastisch und es nden sich neben den primär-Siliziumpartikeln runde kleinere Partikel,
die sich durch Vergröberung gebildet haben. Die Triebkraft für die Vergröberung ist
eine Reduzierung der Grenzächen und damit eine Senkung der Grenzächenenergie.
In der Literatur wird eine Einformung des Eutektikums, bzw. eine Formänderung von
länglichen Partikeln zu runden Formen beschrieben. Dies wird allerdings erst bei deutlich
höheren Temperaturen und längeren Haltezeiten beobachtet. In [140] wurde Al6Si3,5Cu
über einen Zeitraum von bis zu 40 h bei 470 ◦C temperiert. Es konnte eine deutliche
Vergröberung des Eutektikums von Partikelgröÿen unter 5 µm auf über 15 µm sowie eine
Annäherung an kreisrunde Formen gemessen werden. In [141] wurde gegossenes AlSi12,6
bei der eutektischen Temperatur von 577 ◦C für 3 h gehalten. Beobachtet wurde und
eine deutliche Formänderung von nadelförmigen zu sphärischen Partikeln.
Eine Formänderung des Eutektikums bei Temperaturen um 200 ◦C wurde in der Li-
teratur bei AlSi1,7 und AlSi50 beobachtet [83, 91, 142]. Auch wird eine Ausscheidung
zwangsgelösten Siliziums beschrieben, das durch hohe Abkühlraten im α-Mischkristall
gelöst ist. Ein ähnlicher Verlauf wurde in [142] bei der Legierung AlSi7 beobachtet. Ge-
messen wurde eine Abweichung des thermischen Ausdehnungskoezienten zu höheren
Werten. Der Grund wird auch hier bei der Ausscheidung von zwangsgelöstem Silizium
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bei höheren Temperaturen gesehen. Die CTE-Messung von Reinaluminium zeigte dieses
Verhalten nicht. Die verwendete AlSi7 Legierung wurde durch Squeeze Casting herge-
stellt. Der Grund für die Erhöhung des CTE durch Ausscheidung des Siliziums wird in
der gröÿeren Raumfüllung des Siliziumgitters gesehen.
In [143] wurde ein übersättigter α-Mischkristall mit bis zu 2,5 % Siliziumgehalt bei
der eutektischen AlSi Legierung ermittelt. Dies wurde durch eine Abkühlgeschwindigkeit
von 105 Ks−1 erreicht, was in einer Unterkühlung von 100 K und einer Verschiebung der
eutektischen Zusammensetzung zu Werten von bis 20 % resultierte. Der Partikelabstand
der eutektischen Siliziumkristallite betrug etwa 1 µm bei der maximalen Abkühlgeschwin-
digkeit. Zum Vergleich sind in dieser Arbeit Abstände von unter 100 nm messbar, siehe
Abb. 32. Die Abkühlgeschwindigkeiten beim SLM bewegen sich im Bereich von 104 bis
106 Ks−1 [3739].
Die in dieser Arbeit gemessenen geringen Gröÿen und Abstände der Siliziumpartikel
des Eutektikums und die mittleren primär-Silizium Partikelgröÿen deuten auf sehr hohe
Abkühlgeschwindigkeiten hin. Wie in Kap. 6.1.2 gezeigt wurde, ndet die Vergröberung
des Eutektikums bei Temperaturen von 240 ◦C noch nicht statt, sondern wurde bei hö-
heren Temperaturen um 300 ◦C erstmals im Gefüge sichtbar. Bei 360 ◦C erscheint die
Umwandlung deutlich fortgeschritten. Facettierte eutektische Partikel sind nicht mehr
erkenntlich, stattdessen nden sich neben primär-Silizium wenige sekundäre Siliziumpar-
tikel, die gröÿer als die ursprünglichen Partikel und durch Vergröberung entstanden sind.
Die Vergröberung erfolgt deutlich schneller als es in der Literatur beschrieben wird. Eine
Abweichung des CTE im Bereich über 200 ◦C, wie in den o. g. Arbeiten gezeigt, wurde in
dieser Arbeit ebenfalls beobachtet. Eine mögliche Erklärung ist eine Übersättigung des
α-Mischkristalls mit Si im as-built Zustand durch die hohen Abkühlgeschwindigkeiten
während des SLM. Die Abweichung des CTE tritt nur bei der ersten Messung im as-built
Zustand auf. Dies ist plausibel, da durch die geringen Abkühlraten (1 K/min) bei der
Messung keine erneute Übersättigung entsteht.
Ein mit Si übersättigter α-Mischkristall zeigt eine verringerte Gitterkonstante. Diese
kann in Abhängigkeit des Anteils von Si nach der Vegardschen Regel berechnet werden,
siehe (7.1).
aAlSi = χAlaAl + (1− χAl)aSi (7.1)
Die Gitterkonstanten a0 von Aluminium und Silizium betragen 404,950 pm und 543,102 pm.
Um die resultierende Gitterkonstante aAlSi zu berechnen, muss die respektive Gitter-
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konstante von Silizium im Gittertyp des Mischkristalls (kubisch ächenzentriert) ermit-
telt werden. Der Atomradius von Silizium mit metallischem Bindungscharakter beträgt
131,6 pm [144]. Die resultierende Gitterkonstante ergibt sich zu aSi = 4r√2 und kann in
Abhängigkeit der Konzentration von Silizium (1 − χAl) berechnet werden. Im Ergebnis
sinkt aAlSi des α-Mischkristalls linear um etwa 0,33 pm pro enthaltenem Prozent Silizi-
um. Die Änderung der Gitterkonstante kann als Dehnung interpretiert werden, die bei
der Lösung oder Ausscheidung von Si im Aluminiumgitter auftritt. aAlSi erhöht sich mit
sinkendem Siliziumgehalt, dies wird im Dilatometer als zusätzliche Dehnung gemessen
und erhöht scheinbar den CTE.
Dem gegenüber steht eine Senkung des CTE durch ausgeschiedenes Silizium, das im
Diamantgitter einen deutlich geringeren CTE als Aluminium aufweist. Der lineare ther-
mische Ausdehnungskoezient eines partikelverstärkten isotropen Metall-Matrix Kom-
posits αcomp kann über eine Mischungsregel berechnet werden. Genauer ist jedoch das
Modell nach Schapery [99], welches verschiedene elastische Konstanten der Komponenten
berücksichtigt, siehe (7.2).




αp beschreibt den linaeren thermischen Ausdehnungskoezienten der Verstärkungsphase
(Si) und αm den der Matrix (Al). Durch Einsetzen der Kompressionsmoduln von Alu-
minium Km und Silizium Kp und des eektiven Kompressionsmoduls Ke ergeben sich
Grenzen für den CTE des Werkstoes. Die Kompressionsmoduln von Aluminium und





Die Werte für die Schubmoduln G wurden mittels (7.4) aus den Elastizitätsmoduln E





Der eektive Kompressionsmodul Ke wird nach dem Komposit-Modell von Hashin und
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Abbildung 53: CTE-Messkurven, eingeordnet in das Modell nach Schapery.
Erste Heizkurve und gemittelte Abkühlkurven.
Shtrikman berechnet [145], siehe (7.5).







Die Indizes p undm beschreiben Verstärkungsphase und Matrix, Vp und Vm geben die Vo-
lumenverhältnisse der Phasen wieder. Der eektive Kompressionsmodul kann in oberen
und unteren Grenzen angegeben werden, die modellhaft die Einlagerung von Partikeln
der Phase 2 in Phase 1 repräsentieren und umgekehrt. Die Werte für den umgekehrten
Fall erhält man durch Wechseln aller Indizes in (7.5).
Um die CTE nach dem Modell (siehe (7.2)) zu berechnen, werden die Elastizitätsmo-
duln, Poissonzahlen und CTE von Aluminium und Silizium in Abhängigkeit der Tempe-
ratur benötigt. Diese wurden aus [97] entnommen. Abbildung 53 zeigt die gemessenen
CTE-Kurven eingeordnet in die berechneten linearen thermischen Ausdehnungskoe-
zienten nach dem Schapery-Modell. Die Messkurve verlässt den Bereich des Schapery
Modells und weicht ab etwa 200 ◦C nach oben ab. Die maximale Abweichung des CTE
zur unteren Schapery Grenze liegt bei etwa 1×10−6 K−1. Ab einer Temperatur von etwa
330 ◦C fällt der CTE und bendet sich folgend unterhalb des Modells.
Der CTE nach Schapery bei 40% Silizium beträgt zwischen 15,5×10−6 K−1 und 16,1×
10−6 K−1. Ausgehend vom CTE mit 40 % Silizium ohne gelöstes Si im α-Mischkristall
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wird eine Änderung von 1 × 10−6 K−1 durch einen sinkenden Si-Gehalt in (7.5) und
(7.2) und einen um den gleichen Betrag steigenden Gehalt in (7.1) und respektive (6.5)
und (6.6) errechnet. Die Summe beider Beiträge entspricht 1 × 10−6 K−1 bei einem Si-
liziumgehalt im Mischkristall von 0,3 %. Aus der Literatur wird ersichtlich, dass ein
gelöster Anteil von Si in diesem Rahmen realistisch ist. Der fallende CTE ab einer Tem-
peratur von 330 ◦C lässt sich jedoch nicht erklären. In der Literatur wird von einer
Wiederauösung von Teilen des Siliziums gesprochen. In dieser Arbeit ist der fallende
CTE allerdings  wie der vorangehende Anstieg  nur einmalig aufgetreten und konnte
in Wiederholungsmessungen an der gleichen Probe nicht reproduziert werden. Dennoch
liegt der gemessene CTE auch in den Wiederholungsmessungen ab Temperaturen von
etwa 250 ◦C unter den Grenzen des Schapery Modells. Eine Änderung der Gitterkon-
stante in Folge von Variationen der Konzentration von Silizium im Mischkristall könnte
Abweichungen in diesem Ausmaÿ erklären.
Die Messungen des thermischen Ausdehnungskoezienten im niedrigen Temperatur-
bereich zwischen −190 ◦C und 100 ◦C zeigten eine gute Reproduzierbarkeit und einen
stetigen Verlauf. In [6] wurde der CTE von Nickel-Phosphor gemessen. Eine Legierung
mit 12,6 % Phosphor zeigte einen CTE von (12,52 ± 0,02) × 10−6K−1 im Tempera-
turbereich zwischen −185 ◦C bis 20 ◦C. Mit 11,6 % Phosphoranteil liegt der CTE in
diesem Bereich bei (12,66 ± 0,02) × 10−6K−1. In dieser Arbeit wurden Werte zwischen
12,26× 10−6K−1 und 12,93× 10−6K−1 gemessen. Die Ergebnisse der Wiederholungsmes-
sungen jeder Probe zeigen deutlich geringere Abweichungen untereinander und liegen
gemittelt bei (12,55 ± 0,04) × 10−6K−1. Dies stimmt nahezu exakt mit dem CTE von
NiP 11,6 % P überein und zeigt die gute thermische Anpassung des additiv gefertigten
AlSi40 Materials an die Nickel-Phosphor Polierschicht.
7.2 Mechanische Eigenschaften des Werkstoes
Elastischer Bereich Die Ergebnisse aus den Zugversuchen zeigen Unterschiede der Fes-
tigkeit und Duktilität in verschiedenen Bauorientierungen des as-built Zustandes. Wei-
terhin wurde eine Senkung der Festigkeit durch Wärmebehandlung ermittelt. Vergleichs-
prüfungen nicht additiv hergestellten Materials ergaben geringere Festigkeiten. Der er-
mittelte Elastizitätsmodul ist gegenüber dem Literaturwert von Aluminium (69 GPa)
erhöht und zeigt keine signikante Tendenz zwischen Bauorientierungen oder thermi-
schem Zustand. Zur Einordnung des gemessenen Elastizitätsmodul von 95,1 GPa kann
das Modell nach Hashin und Shtrikman verwendet werden [145]. Der Elastizitätsmodul
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Abbildung 54: Einordnung des Elastizitätsmoduls in das Modell nach Ha-
shin und Shtrikman.





Die untere und obere Grenze des eektiven Kompressionsmoduls werden nach (7.5) be-
rechnet. Der eektive Schubmodul Ge berechnet sich nach (7.7) mittels Schubmoduln
Gm der Matrix und Gp der Verstärkungsphase, sowie deren Volumenanteil Vp und dem
Kompressionsmodul Kp [145].







Die Werte für Schubmodul und Kompressionsmodul von reinem Aluminium und Silizium
wurden mittels (7.3) und (7.4) aus den Elastizitätsmoduln E und den Poissonzahlen ν
berechnet (Literaturwerte siehe Kap. 2.4 und Kap. 6.5). Abbildung 54 zeigt eine Auftra-
gung des gemessenen Elastizitätsmoduls, eingeordnet mit der oberen und unteren Grenze
des Moduls nach dem Modell. Der gemessene Mittelwert bendet sich im Bereich der un-
teren Schwelle. Die hohe Unsicherheit in der Bestimmung des Elastizitätsmoduls durch
den Zugversuch lässt keine Interpretationen hinsichtlich Unterschieden nach Charge oder
Bauorientierung zu.
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Dehngrenze Die mechanische Festigkeit wird maÿgeblich durch die Mikrostruktur be-
einusst. Der Bereich der plastischen Verformung ist durch Versetzungsbewegungen de-
niert. Die Länge, über die sich Versetzungen ungehindert bewegen können, ist ein be-
stimmender Faktor für die Duktilität und die Verfestigungsneigung. Gitterfehler, wie
Korngrenzen und die zum α Mischkristall inkohärente Siliziumphase wirken als Hinder-
nisse, die zum Aufstauen von Versetzungen führen und weitere Bewegung erschweren
oder verhindern. Der Abstand der Siliziumpartikel zueinander ist damit ein bestim-
mendes Maÿ für die Festigkeit (Dispersionshärtung). Kleinere Si-Partikel können zur
Generierung von Versetzungsringen führen (Orowan Mechanismus) und behindern die
Versetzungsbewegung. Groÿe (primär-Si) Partikel können nicht überwunden werden.
Die Dehngrenze σ in einem durch Partikel verfestigten Werksto kann durch (7.8)
angegeben werden [146]. Diese ist abhängig vom Schubmodul G, dem Burgersvektor b







Die Konstante C beträgt laut Ansell und Lenel etwa 30, wenn eine plastische Defor-
mation der Partikel nicht bei Spannungen kleiner der Bruchspannung des Werkstos
stattndet. Eine plastische Deformation von Silizium ist aufgrund des Diamantgitters
nicht gegeben, sodass die Konstante mit einem Wert von 30 angenommen wird. Der Be-
trag des Burgersvektors von Aluminium errechnet sich nach (7.9) aus den Miller'schen




h2 + k2 + l2 (7.9)
Die Versetzungen in einem fcc-Kristall wie Aluminium bewegen sich entlang der <110>
Richtungen auf (111) Ebenen. Die Länge des Burgersvektors beträgt damit 0,29 nm. Der
Schubmodul von Aluminium nach (7.4) beträgt 25,75 GPa, der des Siliziums 65,57 GPa.
Der as-built Zustand des additiv gefertigten Werkstos zeigt einen Median der Par-
tikelabstände von 119,6 nm (siehe Kap. 6.1.4). Für diese Charge ergibt sich nach (7.4)
eine Dehngrenze von 261 MPa. Die Betrachtung des Streuungsintervalls liefert Werte
zwischen 162 und 421 MPa. Der Vergleich des Medians mit den ermittelten Dehngren-
zen (Kap. 6.3) zeigt eine gute Übereinstimmung. Im wärmebehandelten Zustand wurde
ein Partikelabstand von 1,16 µm gemessen. Die rechnerische Dehngrenze nach (7.8) liegt
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Abbildung 55: REM-Aufnahme (4000×) einer AlSi40 Oberäche des durch
melt-spinning hergestellten Werkstos.
auf Basis dieses Abstandes bei 84 MPa. Das Streuungsintervall von [0,46 − 2,95] µm
ergibt einen Bereich von 52 bis 133 MPa. Die experimentell bestimmte Dehngrenze ist
mit ca. 180 MPa höher als der rechnerische Wert.
Die Dehngrenze des durch melt-spinning hergestellten Werkstos ist mit 135,2 MPa
geringer als die des wärmebehandelten additiv gefertigten Werkstos. Durch das heiÿi-
sostatische Pressen wird eine Mikrostruktur erzeugt, die gröÿere Siliziumpartikel enthält
als der additiv gefertigte Werksto. Abbildung 55 zeigt die Mikrostruktur des durch
melt-spinning hergestellten Werkstos im Rasterelektronenmikroskop. Die Vergröÿe-
rung ist identisch zu Abb. 24 und Abb. 28 rechts. Die Partikel besitzen einen mittleren
Durchmesser von 3,97 µm. Eine Auswertung der mittleren Abstände (vgl. Kap. 6.1.4)
der Si-Partikel ergibt einen Median von 2,31 µm und ein Streuungsintervall von 0,84 bis
6,40 µm. Für die Dehngrenze nach (7.8) ergibt sich ein Wert von 59,4MPa mit einem Be-
reich nach dem Streuungsintervall der Abstände von 36 bis 99 MPa. Durch den gröÿeren
Abstand lässt sich eine weiter sinkende Festigkeit erklären. Die Dehngrenze ist jedoch
bei wärmebehandeltem additiv hergestelltem Werksto und konventionell hergestelltem
Werksto höher als durch das Modell errechnet wurde.
Zusätzliche Beiträge zur Verfestigung könnten durch Kornfeinung und Mischkristall-
härtung hervorgerufen werden [127, 147]. Hohe Abkühlgeschwindigkeiten wie sie beim
SLM und dem melt-spinning auftreten, begünstigen beide Prozesse. Die dilatometri-
schen Messungen legen weiterhin nahe, dass eine Mischkristallhärtung auftritt. Um Daten
über diese Mechanismen zu erhalten, sind weitere Untersuchungen notwendig. Die Ver-
festigung durch Kornfeinung kann anhand der Messung von Kristallitdurchmessern in
der Aluminiumphase bestimmt werden. Dies ist durch eine Messreihe mit gezielter Ver-
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gröberung der Kristalle mittels Wärmebehandlung realisierbar. Durch die Auftragung
der gemessenen Dehngrenzen über die reziproke Wurzel des Kristallitdurchmessers kann
eine Gerade angepasst werden, deren Anstieg der Hall-Petch Konstante entspricht.
Die Form der Verstärkungsphase besitzt ebenfalls einen Einuss auf die mechanischen
Eigenschaften. In [141] wurde der Einuss einer Einformung des eutektischen Siliziums
durch Temperatur auf die mechanischen Eigenschaften beschrieben. Die Zugfestigkeit
sinkt demnach in der eutektischen Legierung (12,6 ma% Si) durch die Formänderung
um 8,2 % und die Bruchdehnung erhöht sich um 79,4 %.
Die Ergebnisse der mechanischen Festigkeit können mit einigen Resultaten aus der
Literatur verglichen werden [85]. Aufgrund nicht vorhandener Angaben zur Durchfüh-
rung des Zugversuchs und insbesondere zur Ermittlung der Dehngrenze, können nur die
Zugfestigkeit und maximale Dehnung verglichen werden. In der liegenden (0◦) Orien-
tierung wurden in dieser Arbeit höhere Zugfestigkeiten (Literatur: 372 MPa). Die 90◦-
Orientierung wurde in der Literatur im wärmebehandelten Zustand (400 ◦C, 6 h) und
nach HIP getestet (Rm = 287 MPa, Rp0,2 = 178 MPa). In dieser Charge sind die Ergeb-
nisse dieser Arbeit, obwohl kein HIP durchgeführt wurde, vergleichbar. Die Duktilität
der getesteten Proben in der Literatur ist in allen Chargen geringer.
Die Messungen des Eigenspannungszustandes zeigen Zugspannungen in der Alumini-
umphase und Druckspannungen in der Siliziumphase. Unterschiede sind je nach Ausrich-
tung der Probe während des Bauvorgangs zu beobachten. So zeigen stehend und unter
45◦ aufgebaute Proben einen Gradienten der Spannungen entlang der Längsachse, lie-
gend gebaute Proben weisen keine Tendenz auf. Nach der Wärmebehandlung sind diese
Gradienten nicht mehr nachweisbar und die Spannungen werden reduziert. Die Absolut-
werte der Spannungen liegen sowohl im as-built als auch im wärmebehandelten Zustand
weit unter der Dehngrenze des Materials. Einschränkend muss jedoch nochmals betont
werden, dass die Werte aufgrund der genutzten Pulverreferenzmethode auf den Eigen-
spannungszustand des Pulvers zu beziehen sind. Eine Auswertung der Rohdaten mittels
der Referenz-Gitterkonstante von Aluminium ist aufgrund der Indizien eines übersät-
tigten Mischkristalls sowie der zu erwartenden Spannungen aufgrund unterschiedlicher
CTE von Al und Si nicht sinnvoll.
7.3 Bedeutung der Porosität für die Zugfestigkeit
Die Porosität wurde mit einem mittleren Wert von 0,03 % bestimmt. Die Mehrzahl der
Poren ist mit einem Durchmesser von < 50 µm klein, groÿe Poren treten nur vereinzelt
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auf. Die gröÿte gemessene Ausdehnung liegt bei 490 µm. Es zeigt sich eine systemati-
sche Ursache, die kleinere Poren betrit und der Scanstrategie zugeordnet werden kann.
Durch Anpassung des Hatch-Abstandes dh könnte eine weitere Optimierung erfolgen. In
Kap. 5.2.2 wurde gezeigt, dass es einen Bereich des Hatch-Abstandes gibt, der minimale
Porosität zeigt (zwischen 0,75 und 0,85-facher Schmelzlinienbreite).
Gröÿere Poren zeigen keine systematische Positionierung und treten daher zufällig auf.
Die bevorzugte Ausdehnung in xy-Richtung - der Ebene, in welcher die Pulverschich-
ten verarbeitet werden - deutet auf eine Fehlerursache bei der Beschichtung hin. Dies
kann beispielsweise durch aufgewölbte Strukturen hervorgerufen werden, die mit dem Be-
schichter interagieren und somit eine einwandfreie Beschichtung verhindern. Auch kommt
es im Prozess zu Schmelzspritzern, die von der Position der aktuellen Schmelze in das
noch unbelichtete Pulverbett geschleudert werden können. Dort kann es dann zu Inhomo-
genitäten kommen, was Porosität verursacht, oder es können gröÿere Partikel eingebaut
werden. Auch kann es vorkommen, dass der Beschichter in der nächsten Schicht aufgrund
eines Partikels einen linienförmigen Defekt in das Pulverbett einbringt.
Während sich die Dehngrenzen innerhalb der unterschiedlich orientierten Zugproben
nicht unterscheiden, zeigt die Zugfestigkeit und maximale Dehnung im as-built Zustand
sehr groÿe Unterschiede. Im wärmebehandelten Zustand sind die Unterschiede der Zug-
festigkeit nur noch sehr gering, die Duktilität unterscheidet sich weiterhin stark. Die
Auswertung der Bruchächen der im Zugversuch zerstörten Proben hat gezeigt, dass der
Bruch immer von einer gröÿeren Pore ausgeht. Die maximale Querschnittsverringerung
in einer Ebene beträgt jedoch nur 0,25 %, sodass dies nicht der Grund für die unter-
schiedliche Zugfestigkeit, wie sie im Zugversuch ermittelt wurde, ist.20 Vielmehr kommt
die Form der Poren als Ursache für dieses Verhalten in Betracht. Die ungleichmäÿige
Ausdehnung resultiert in einer Kerbwirkung, die besonders bei den stehenden (90◦) Pro-
ben in Erscheinung tritt, da der Porendurchmesser hier orthogonal zur Zugrichtung am
gröÿten ist. Die Ergebnisse aus den Zugversuchen zeigen, dass das Material in stehender
Orientierung z die geringste Festigkeit und Duktilität besitzt. Dies kann auf die Anwesen-
heit der genannten Poren zurückgeführt werden. Auch die Aufnahmen der Bruchächen
bestätigen dies.
Bruchmechanisch kann eingeschlossene Porosität als Riss betrachtet werden. Die Art
der Rissönung wird durch den Modus I beschrieben. Die eektive Risslänge wird durch
die Lage der Poren im Bezug zur Richtung der angreifenden Kraft deniert. Durch die












Abbildung 56: Elliptische Pore im Querschnitt mit angreifender Kraft und resultie-
rendem Spannungsverlauf (schematisch).
gemessene Ausrichtung und das niedrige Aspektverhältnis der Poren (siehe Abb. 36)
besitzt eine Pore bei stehend gebauten Geometrien die gröÿte Übereinstimmung mit
einem Riss.
Die Spannungsüberhöhung σmax durch eine ellipsoidale Pore kann mit (7.10) anhand










Abbildung 56 zeigt eine im Material eingeschlossene elliptische Pore schematisch. Die ma-
ximale Kerbwirkung wird anhand der gröÿten gemessenen Pore aus dem CT-Scan (siehe
Tab. 8) durch Approximation eines Ellipsoids abgeschätzt. Die Ausdehnung in den drei
Raumrichtungen xyz und damit die doppelte Länge der Hauptachsen eines angenomme-
nen Ellipsoids entsprechen 420,0 µm, 490,8 µm und 195,8 µm. Der Krümmungsradius rt






Die Ellipse wird durch (7.12) mit den Hauptachsen e1 und e2 beschrieben.
x(t) = e1 · cos t y(t) = e2 · sin t (7.12)
Es errechnet sich der minimale Krümmungsradius an der Stelle t = 0 bzw. t = π (rt,
siehe Abb. 56) zu 39,1 µm. Liegt die Pore um 90◦ gedreht in der Probe, wird der Ra-
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Abbildung 57: Darstellung der um 45◦ gedrehten Ellipse mit resultierendem Winkel, der die
Berandung der parametrischen Kurve beschreibt und eektiver Breite e1.
dius bei π/2 wirksam, dieser beträgt 615,1 µm. Die Erhöhung der Spannung beträgt
nach (7.10) mit den genannten Ergebnissen 6,0 · σ0 bei stehenden (90◦) und 2,3 · σ0 bei
liegenden (0◦) Proben. Die Kerbwirkung der 45◦-Proben kann durch eine Rotation der






eine gedrehte Ellipse mit einer eektiven Hauptachsenlänge
von e1 = 186,8 µm, siehe schematisch in Abb. 57. Der Winkel zwischen Porenspitze und
Hauptachse beträgt 9,13◦ oder t = 0,051π. Der Radius an dieser Position entspricht
47,1 µm und die Spannungsüberhöhung 5,0 · σ0.
Es wird aus (7.10) ersichtlich, dass mit zunehmender Breite einer Pore und abnehmen-
dem Radius rt die Spannungsüberhöhung gegen einen unendlichen Wert tendiert. Dies
bildet den Einuss des Verhältnisses aus Breite zu höhe der Poren ab. Der Grenzfall
rt → 0 beschreibt einen Riss.
Die Methode beschreibt sprödharte Werkstoe (linear elastisches Verhalten ohne die
Möglichkeit plastischer Verformung). Duktile Werkstoe reagieren bei Erreichen der
Streckgrenze an einer Kerbe mit plastischer Verformung und werden daher durch den
Spannungsintensitätsfaktor abgebildet. Dieser beschreibt den Spannungsverlauf in der




Der Parameter β ist ein geometrischer Korrekturfaktor, der die Ausdehnung der Pore
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Abbildung 58: Spannungsintensitätsfaktor in Abhängigkeit des Durchmessers einer Pore in
SLM-Schichtebene. Das Verhältnis des Durchmessers zur Ausdehnung der Pore in z-Richtung
ist für zwei Werte aufgetragen.
2e1 und Breite der Probe s in Beziehung setzt. s wird auf 4 mm (Durchmesser der









Abbildung 58 zeigt eine Auswertung der Spannungsintensitätsfaktoren mit der mittle-
ren gemessenen 0,2 % Dehngrenze von 267 MPa (als σ in (7.13)) (siehe Tab. 9) nach
eektivem Porendurchmesser in der Schichtebene aus dem SLM Prozess im Bereich zwi-
schen 50 µm und 500 µm. Der eektive Durchmesser ergibt sich aus der Orientierung
der Probe und entsprechender Lage der Pore. Zusätzlich sind für jede Orientierung drei
Kurven angegeben, die das Verhältnis aus Porendurchmesser zur Höhe der Pore in z-
Richtung angeben. Dies reektiert den Einuss des Aspektverhältnisses der Poren. Das
Verhältnis 1 : 1 entspricht dabei einem idealen Kreis (folglich sind die Werte für alle drei
Orientierungen identisch).
Die Spannungsintensitätsfaktoren zeigen die Korrelation mit dem eektiven Poren-
durchmesser. Es ergeben sich ansteigendeWerte in der Reihenfolge 0◦, 45◦, 90◦ bei Aspekt-
verhältnissen von 1 : 2 und 1 : 3. Dies führt zu steigenden Spannungen an den Enden
der Poren und senkt die Festigkeit. Das Aspektverhältnis besitzt bei liegenden Proben
den gröÿten Einuss. Stehend gebaute Proben zeigen bei allen auftretenden Aspektver-
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hältnissen immer den höchsten Spannungsintensitätsfaktor.
Auch im wärmebehandelten Zustand zeigen liegende Proben die höchste und stehende
Proben die geringste Zugfestigkeit. Die Unterschiede sind allerdings deutlich geringer
ausgeprägt. Eine Formänderung der Poren durch die Wärmebehandlung erscheint nicht
plausibel. Eine mögliche Erklärung wäre ein überlagerter Eekt, der durch die Silizium-
partikel hervorgerufen wird. Auch facettierte groÿe Partikel können eine Kerbwirkung
entwickeln, die sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt. An der Grenz-
äche einer Pore könnte dies zusätzliche Spannungen erzeugen. In Kap. 6.1.2 wurde
gezeigt, dass der kantige Charakter der primär-Siliziumpartikel durch eine Wärmebe-
handlung reduziert wird, was die Kerbwirkung ebenfalls reduziert.
Einschränkend muss erwähnt werden, dass die Approximation einer Pore mittels eines
Ellipsoids eine Vereinfachung darstellt. Weiterhin ist bekannt, dass mehrere Poren einer
gegenseitigen Beeinussung unterliegen, je nachdem, wie diese angeordnet sind [151].
Dieser Einuss blieb in der Auswertung unberücksichtigt.
Um exakte Angaben zur Kerbwirkung der Poren machen zu können, ist eine Kombina-
tion aus Zugversuchen und vorheriger computertomographischer Untersuchung sinnvoll.
Durch die Ermittlung von Form und räumlicher Verteilung der Porosität kann eine Aus-
wertung auf Einzelprobenbasis erfolgen. Alternativ zur Näherung über eine Ellipse kann
die Berechnung des Spannungsintensitätsfaktors auf Basis der Querschnittsäche eines
Defekts erfolgen. Diese Methode wird in der Literatur beschrieben [152] und ist durch
CT-Untersuchungen möglich. Der messtechnische sowie Auswertungsaufwand ist jedoch
sehr hoch, daher bleibt dies weiterer Forschung vorbehalten.
Das Auftreten anisotroper mechanischer Eigenschaften additiv gefertigter Bauteile
wird auch in der Literatur beschrieben [32, 75, 85]. Eine häug genannte Ursache sind Ei-
genspannungen im Werksto oder ein Einuss des schichtweisen Aufbaus. In [36, 75] wird
das mechanische Verhalten ursächlich einer erhöhten Porosität im Randbereich zugeord-
net. Die Einordnung der gemessenen Porosität in die verfügbare Literatur zeigt, dass mit
0,03 % ein sehr guter Wert erreicht wurde. In [85] wurde bei AlSi40 eine Porosität von
0,3 % nach HIP erreicht. Als Messmethode fand Computertomographie Verwendung,
sodass eine gute Vergleichbarkeit zu den Ergebnissen dieser Arbeit gegeben ist. In [51]
wurde mittels archimedischem Prinzip ein Wert von 1,09 % nach HIP in der Legierung
AlSi10Mg erreicht. Durch die Optimierung der Verarbeitungsparameter im SLM konnte
in einer weiteren Studie die Porosität von AlSi10Mg auf 0,23% reduziert werden [34].
Hierbei kam die Auswertung von Schlibildern zum Einsatz.
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Ein heissisostatisches Pressen wird aufgrund der geringen gemessenen Porosität des
Materials in dieser Arbeit als nicht notwendig angesehen. Durch optimale Wahl der Pa-
rameter kann bereits ein sehr guter Wert erzielt werden. Wie die Literatur zeigt, kann
die Porosität auch durch HIP nicht vollständig entfernt werden. Eine weitere Optimie-
rung, die vor allem groÿe Poren und Fehler im Pulverbett priorisiert, könnte durch eine
Echtzeit-Überwachung des Prozesses erfolgen. Die zuverlässige Erkennung von Poren im
sub-Millimeterbereich erweist sich jedoch als Herausforderung. In [153] wurde mittels
Thermographie eine Auösungsgrenze von etwa 490 µm innerhalb einer SLM-Maschine
erreicht.
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8 Herstellung eines Metalloptik-Demonstrators
8.1 Beschreibung des funktionellen Designs
Zur Demonstration der Vorteile der additiven Fertigung von Metalloptiken wurde ein
bereits existierendes massereduziertes Spiegelsubstrat ausgewählt, das durch einen neu-
artigen Designansatz weiter optimiert wird. Das vorhandene Design beruht auf klassi-
schen Methoden und erreicht eine Massereduktion von ca. 20 %. Der Spiegel ist sphärisch
konvex mit einem Krümmungsradius der Optikäche von 201,4 mm und einer Apertur
von 75,8 mm. Die Höhe beträgt 19 mm. Am Grundkörper benden sich drei Haltestruk-
turen in 120◦ Anordnung und Bohrungen für die Aufnahme während der Fertigung. Das
Modell wurde mit Hilfe der CAD-Software PTC Creo in der Version 2.0 erstellt.
8.2 Denition der Innenstruktur sowie Beschreibung der
Konstruktionsrichtlinien hinsichtlich der additiven Fertigung
Das Selektive Laserschmelzen wird als Substitution der mechanischen Fräs- und Dreh-
bearbeitung genutzt, um den Grundkörper für einen Spiegel herzustellen. Die Fertigung
erfolgt endkonturnah, jedoch ist die geometrische Genauigkeit des SLM begrenzt und
erreicht nicht die Allgemeintoleranzen der Klasse f (fein) nach ISO 2768. Daher ist eine
Nachbearbeitung von Funktionsächen zwingend erforderlich. Um diesen Schritt zu ge-
währleisten, werden entsprechende Flächen mit einem Aufmaÿ von mindestens 0,5 mm
versehen. Bohrungen und Gewinde werden im Modell ausgeblendet und ebenfalls nach-
träglich durch spanende Bearbeitung eingebracht. Entsprechend erfolgt die Fertigung mit
verschiedenen CAD-Modellen für additive Fertigung und mechanische Nachbearbeitung.
Die übrige Geometrie, so auch die innere Leichtgewichtsstruktur, wird auf Sollmaÿ ge-
fertigt. Das massereduzierte Modell wird durch eine Fusion aus innerer Leichtgewichts-
struktur mit einem Schalenmodell des Vollspiegelsubstrats erzeugt. Das Schalenmodell
besitzt Wanddicken von 2 mm auf Optikäche und Rückseite, sowie 1 mm auf der Um-
fangsäche. Bei der Ausgestaltung der Innenstruktur wird auf eine möglichst geringe
Masse, sowie maximale Steigkeit optimiert. Einschränkungen bestehen in der minimal
möglichen Strukturbreite, die sich aus den Linienbreiten (siehe Kap. 5.2.1), der Notwen-
digkeit einer Konturfahrt und der Neigung der Geometrie im Bauraum ergibt. Es darf
keine geschlossenen Hohlräume geben, da das im Teil verbleibende Pulver nach dem SLM
restlos entfernt werden muss.
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Die innere Struktur besteht aus zweidimensionalen Zellenstrukturen, da diese einen
guten Kompromiss aus Stabilität und Massereduktion bieten. Das erzeugte Design ist
aus unregelmäÿigen Zellen aufgebaut, dessen Muster sich an Beispielen aus der Natur
orientiert. Der Vorteil unregelmäÿiger Zellenform ist eine erhöhte Steigkeit im Vergleich
zu regulären Zellen [154]. In einer Studie des Autors wurde ein Modell aus regelmäÿigen
Zellstrukturen mit einem Durchmesser von 10 mm aus AlSi12 hergestellt und bearbeitet
[155]. Nach der Fertigung lieÿ sich ein Muster der Formabweichung auf der Optikäche
nachweisen, das mit der Leichtgewichtsstruktur korreliert.
Der Zellendurchmesser wurde daher beim aktuellen Design auf einen Bereich von 3mm
bis 8 mm reduziert und im Bereich der äuÿeren Haltestrukturen zusätzlich verringert,
um die Stabilität zu erhöhen. Abbildung 59 zeigt das Design des Spiegelsubstrats (rechts
oben), sowie das klassische Modell (links oben) und eine schematische Einzelzelle der
Leichtgewichtsstruktur (links unten).
Die optimierten Parameter im Selektiven Laserschmelzen (siehe Kap. 5) erlauben
Strukturbreiten von unter einem Millimeter. Dies wird genutzt, um das Design mit einer
minimalen Masse umzusetzen. Die Wandstärke der Zellen besitzt groÿen Einuss auf die
Gesamtmasse und wurde daher auf einen Wert von 0,5 mm festgelegt.
Die SLM-spezisch notwendigen Entleerungsönungen werden auf jeder Zellenwand
platziert. Dies senkt die Masse zusätzlich und ermöglicht die anschlieÿende Reinigung
der inneren Strukturen des Bauteils. Aufgrund des Aspektverhältnisses der Zellenwände
(die Breite ist deutlich geringer als die Höhe, siehe Abb. 59 links unten) kommen el-
liptische oder mehrere kreisrunde Önungen in Betracht. Ellipsen minimieren kritische
Überhanggeometrien im SLM-Prozess, die starke Pulveranhaftungen hervorrufen und
werden daher bevorzugt eingesetzt. Die Höhe der Ellipsen ist konstant während die Brei-
te an die Länge einer berandenden Zellenwand angepasst ist. Diese deniert sich nach der
Länge der Wand abzüglich festen Abständen von 0,5 mm zur jeweils nächsten angren-
zenden Wand (siehe Abb. 59 links unten). Die Önung der Innenstruktur nach auÿen
erfolgt ebenfalls über elliptische Önungen auf der Umfangsäche des Spiegelsubstrats.
Diese werden zwischen zwei berandenden Zellenwänden auf der Innenseite positioniert.
Das beschriebene Design erreicht bei einer nahezu komplett geschlossenen Auÿenhülle
des Spiegelsubstrats eine Massereduktion des Gesamtteils von 60,5 %. Die modellspe-
zisch maximal mögliche Massereduktion liegt bei 70,8 %. Dies ergibt sich, wenn bei






0,5 mm (Abstand zum nächsten Wandelement)
Abbildung 59: Links oben: massereduziertes Ausgangsdesign (Kreuzbohrungen). Rechts oben:
massereduziertes Design für additive Fertigung mit Schnitt in der Oberäche zur Darstellung
der Leichtgewichtsstruktur. Unten links: Einzelzellenelement des additiven Designs (beliebi-
ger Maÿstab).
8.3 Mechanische Bearbeitung und Charakterisierung der
optischen Qualität
Die additive Fertigung des Spiegelsubstrats erfolgt mit den in Kap. 5 festgelegten opti-
malen Parametern. Das Modell wurde im Bauraum um 45◦ geneigt. Nach der additiven
Fertigung erfolgt eine Wärmebehandlung bei 360 ◦C für 6 h. Währenddessen bendet sich
das Bauteil noch auf der Bauplattform. Anschlieÿend wird das Substrat mechanisch von
der Bauplattform getrennt. Zunächst wird die Rückseite durch Fräsen bearbeitet, dabei
werden auch Reste der Supportstrukturen entfernt. Danach werden die Haltestrukturen
und die optische Funktionsäche vorbearbeitet. Die Rückseite wird durch Läppen auf ei-
ne Ebenheit von < 2 µm bearbeitet. Dies ermöglicht die Aufnahme des Spiegelsubstrats
auf der ultrapräzisen Drehmaschine mittels Vakuumaufspannung.
Die Ultrapräzisionsfertigung wird im ersten Schritt durch Diamantdrehen der opti-
schen Oberäche realisiert. Die Beschichtung des Spiegelsubstrats mit Nickel-Phosphor
ist der nächste Schritt. Es folgt erneutes Diamantdrehen auf der beschichteten Ober-
äche. Die resultierende Formabweichung nach diesem Schritt wurde mit einem Inter-
ferometer gemessen und beträgt 167,7 nm peak-to-valley (p.-v.) bzw. 26,6 nm rms. Die
Rauheit in einem Messfeld von 140× 110 µm2, gemessen mittels Weiÿlichtinterferometer,
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Abbildung 60: Formabweichung des Demonstrators nach dem nalen Polierprozess.
beträgt 2,9 nm Sq. Nach der Drehbearbeitung erfolgt die Korrektur der Formabweichung
mittels magnetorheologischem Polieren und die Senkung der Rauheit durch Chemisch-
Mechanisches Polieren. Nach der Fertigung wurde eine Formabweichung von 79,9 nm
p.-v. bzw. 7,3 nm Sq erreicht. Abbildung 60 zeigt die Oberächenformabweichung in
Falschfarbendarstellung.
Die mittels Weiÿlichinterferometer und Streulichtanalyse [156] ermittelte Rauheit in
einem Messfeld von 140× 110 µm2 liegt nach dem Polieren unter 1,0 nm Sq [157].
Die erreichte Formabweichung von 7,3 nm rms entspricht im visuellen Spektralbereich
(400 − 700 nm) einer Abweichung von < λ/50 und erfüllt somit die Anforderungen an
eine beugungsbegrenzte Abbildung. Dies demonstriert die Anwendbarkeit der additiven
Fertigung zur Erzeugung von Spiegelsubstraten durch Integration in eine etablierte Pro-
zesskette. Abbildung 61 zeigt das Spiegelsubstrat nach dem Selektiven Laserschmelzen
und Vorreinigung (links), sowie den bearbeiteten Spiegel nach der nalen Politur.
Abbildung 61: Spiegelsubstrat nach dem SLM auf Bauplattform (links)
und nach dem nalen Polierprozess (rechts).
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9 Richtlinien zur Additiven Herstellung eines
Spiegelsubstrats aus AlSi40
Die vollständige Fertigungskette zur Herstellung einer massereduzierten Metalloptik aus
der athermalen Werkstokombination AlSi40 + NiP mittels Additiver Fertigung für die
Anwendung im visuellen Spektralbereich wird nachfolgend beschrieben.
 Zunächst wird ein Design festgelegt, das die zu realisierende Massereduktion auf-
weist. Sandwichstrukturen zeigen ein hervorragendes Verhältnis aus Stabilität und
Masse. Bei einer Wandstärke der optischen Funktionsäche von 2 mm sollten die
Zellen zufällige Formen aufweisen und der Durchmesser auf maximal 8 mm be-
grenzt sein. Die Wandstärke der Zellen selbst kann mit einer unteren Grenze von
0,3mm deniert werden. Die entspricht der doppelten Schmelzlinienbreite im SLM-
Prozess. Ein Wert von 0,5mmwird als optimal betrachtet, Wandstärken über 1mm
sind aufgrund der zunehmenden Masse nicht sinnvoll.
 Das Design wird in Vorbereitung für das Selektive Laserschmelzen mit Aufmaÿen
versehen. Der Querschnitt aller Flächen, die eine Nachbearbeitung erfordern, wird
um 0,5 mm erhöht. Flächen, die mittels Support-Strukturen verbunden sind, wer-
den um mindestens 1mm verstärkt. Funktionselemente, wie Gewinde oder Bohrun-
gen werden gefüllt und durch spanende Bearbeitung nach dem SLM eingebracht.
Alle Zellen sowie die Umfangsäche des Spiegelsubstrats erhalten elliptische Ö-
nungen zur Entfernung des Pulvers nach dem SLM. Die Form der Önungen mini-
miert kritische Überhangächen und ermöglicht die Reinigung der inneren Struk-
turen.
 Im SLM-Bauprozess wird das Modell um 45◦ geneigt aufgebaut. Diese Ausrichtung
erzeugt bei einem Sandwich-Design gleichmäÿige Aufbauwinkel der inneren Wand-
strukturen und der Vorder- und Rückseite. Die Support-Strukturen werden nicht
auf der optischen Funktionsäche des Modells platziert. Das verwendete AlSi40-
Pulver sollte eine Partikelgröÿenverteilung zwischen 20 bis 70 µm aufweisen. Die
Belichtung der Flächen des Modells im SLM-Prozess erfolgt in Schichten zu 25 µm
mit einer Laserleistung von 200 W und einer Scan-Geschwindigkeit von 1,3 ms−1.
Konturen werden mit halbierter Geschwindigkeit belichtet. Die Bauplattform wird
konstant auf 200 ◦C geheizt. Die Intertisierung im Prozess wird mit Sticksto einer
Reinheitsklasse von 5.0 erzeugt. Befüllung, Verarbeitung und Entnahme des Pul-
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vers müssen unter Sauerstoabschluss erfolgen. Die Einhaltung dieser Richtlinien
erzeugt eine Restporosität im Material von deutlich unter 0,1 %.
 Nach dem SLM wird das gebaute Substrat gereinigt und noch auf der Bauplatt-
form bei 360 ◦C für mindestens 6 h unter einer Heiz- und Kühlrate von 10 K/h
wärmebehandelt. Dieser Schritt erzeugt homogene Festigkeiten des Werkstos und
senkt die Eigenspannungen. Dies verbessert die Stabilität des Materials und der
Optik.
 Nach diesem Prozess erfolgt die mechanische Trennung von der Plattform. Im
Anschluss werden durch CNC Bearbeitung Rückseite, Optikäche, sowie Halte-
strukturen überarbeitet. Die Rückseite wird auf eine Ebenheit von 2 µm geläppt.
Es folgt ein erster ultrapräziser Drehprozess der optischen Funktionsäche. Eine
Formabweichung von < 3 µm p.-v. ist zunächst ausreichend. Das Substrat wird
anschlieÿend mit 50 bis 150 µm Chemisch Nickel Phosphor beschichtet. Innerhalb
dieser Schichtstärke erfolgt ein weiterer ultrapräziser Drehprozess sowie eine Form-
korrektur mittels MRF. Abschlieÿend wird durch Chemisch-mechanisches Polieren
die Rauheit weiter reduziert.
 Die intensive Reinigung und chemische Vorbehandlung in Vorbereitung der Be-
schichtung des Substrats mit NiP erhöht die Sauberkeit, da in diesem Schritt Pul-
verpartikel und Anhaftungen aufgelöst oder von der Schicht eingeschlossen werden.
 Für die Auslegung des Designs nach mechanischen Lasten kann ein Elastizitäts-
modul von 95,1 GPa angegeben werden. Die 0,2 % Dehngrenze des Werkstos
liegt unter Einhaltung des beschriebenen Verfahrens bei minimal 174,3± 2,1 MPa.
Aufgrund der hohen Genauigkeit optischer Komponenten wird empfohlen, durch
entsprechende Auslegung die Spannungen auf Werte deutlich unter der Dehngrenze
zu limitieren. Für metallische Komponenten im Weltraumeinsatz wird beispielswei-
se ein Sicherheitsfaktor von 1,4 angegeben [158].
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10 Zusammenfassung und Ausblick
Die vorliegende Arbeit zeigt die Entwicklung von Prozessparametern für die Nutzung
einer hypereutektischen Aluminium-Silizium-Legierung mit 40 Masseprozent Silizium in
der additiven Fertigung und die Nutzung dieses Werkstoes in Verbindung mit einer
NiP-Funktionsschicht zur Herstellung von Metalloptiksubstraten.
Die Fertigung des AlSi40 Materials erfolgt aus Pulver durch Selektives Laserschmelzen.
Die Verarbeitungsparameter, wie Laserleistung, Scan-Geschwindigkeit und Belichtungs-
muster wurden erarbeitet. Es konnte durch Optimierung der Prozessparameter und der
Lasersteuerung eine Porosität von 0,03 % erreicht werden. Die verbleibende Porosität
wurde mittels dreidimensionaler Computertomographie untersucht. Mit dieser Methode
konnte eine systematische und eine zufällige Restporosität unterschieden werden. Der
systematische Anteil korreliert mit dem Muster der Belichtungsstrategie. Durch eine
weitere Optimierung des Hatch-Abstandes dh in Grenzen zwischen 0,75- und 0,85-facher
Schmelzlinienbreite könnte dieser Anteil weiter gesenkt werden.
Die Eigenschaften des erzeugten Werkstoes weichen von denen des konventionell her-
gestellten Materials ab. Es wurde gezeigt, dass sich durch hohe Abkühlgeschwindigkeiten
eine metastabile Mikrostruktur ausbildet, die durch eine anschlieÿende Wärmebehand-
lung modiziert wird. Die Resultate von einachsigen Zugversuchen zeigen eine erhöhte
Festigkeit gegenüber konventionell hergestelltem AlSi-Werksto gleicher chemischer Zu-
sammensetzung. Dies wird auf die Gröÿe und Verteilung der Siliziumpartikel in der
Mikrostruktur des Werkstoes als Folge des Herstellungsverfahrens zurückgeführt. Ver-
schiedene zugrundeliegende Verfestigungsmechanismen wurden beschrieben und disku-
tiert. Die genauere Quantizierung der einzelnen Beiträge der Festigkeitssteigerung er-
fordert weitere Studien mit denierten mikrostrukturellen Merkmalen wie Kristallitgröÿe
und Siliziumpartikelverteilung.
Die mechanischen Eigenschaften des Materials sind insbesondere von der Ausrichtung
der Komponenten im Bauraum der SLM-Maschine abhängig. Dieses Verhalten konnte
durch computertomographische Aufnahmen des Volumens auf das Auftreten von Porosi-
tät zurückgeführt werden. Diese besitzt charakteristische Formen, die Spannungsüberhö-
hungen im Material generieren, was makroskopisch zu einer unterschiedlichen Duktilität
und Zugfestigkeit führt. Ein zusätzlicher Einuss durch die Form und Gröÿe der Silizium-
partikel wurde diskutiert. Die Gesamtporosität ist durch die Optimierung der Parameter
sehr gering, sodass unter allen betrachteten Herstellungsbedingungen eine erhöhte Fes-
tigkeit gegenüber konventionellem Material verbleibt.
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Messungen der Eigenspannungen des Materials wurden im Volumen durchgeführt und
zeigten geringe Unterschiede in Abhängigkeit der verwendeten Orientierung während
des Herstellungsprozesses. Es wurde nachgewiesen, dass diese Spannungen durch eine
Wärmebehandlung reduziert werden können und die Unterschiede zwischen den ver-
schiedenen Orientierungen infolge dessen nicht mehr nachweisbar sind. Dieses Ergebnis
und die Homogenisierung der mechanischen Eigenschaften durch eine Wärmebehandlung
bei 360 ◦C zeigen die Notwendigkeit einer thermischen Prozessierung nach dem SLM.
Der betrachtete AlSi40 Werksto ist in konventioneller Form bereits für die Fertigung
von Metalloptiken etabliert. Die Vorteile dieses Werkstoes sind eine durch den hohen
Siliziumgehalt erhöhte Steigkeit und ein reduzierter thermischer Ausdehnungskoe-
zient. Gegenüber klassischen Aluminiumlegierungen ist der CTE auf eine funktionelle
Schicht (Nickel-Phosphor) für Optiken angepasst, die im Polierprozess der Optikferti-
gung Rauheiten im sub-Nanometer Bereich ermöglicht und damit Anwendungen im vi-
suellen Spektralbereich erönet. Durch Messungen der thermischen Ausdehnung konnte
die Übereinstimmung des CTE von Substratmaterial und Polierschicht auch für den ad-
ditiv gefertigten Werksto bestätigt werden. Die Dierenz in einem Temperaturbereich
zwischen −185 ◦C und 20 ◦C beträgt etwa 0,1 × 10−6 K−1, was thermisch induzierte
Verformungen minimiert.
Der Nutzen der Additiven Fertigung für Metalloptiken wurde anhand eines Demonstra-
tors gezeigt. Die entwickelten Parameter zur additiven Fertigung sind für die Herstellung
von Leichtgewichtsstrukturen mit Wandstärken ab 0,5 mm einsetzbar. Dies wurde ge-
nutzt, um eine verbesserte Leichtgewichtsstruktur, bestehend aus irregulären Zellengeo-
metrien monolithisch in ein Metalloptikdesign zu integrieren. Dieses kann konventionell
nicht gefertigt werden und erreicht eine Massereduktion des Gesamtteils von 60,5 %. Die
spezischen Anforderungen an das Selektive Laserschmelzen, wie Entleerungsönungen
für verbleibendes Pulver und Überhangbereiche wurden beim Design berücksichtigt.
Das Metalloptiksubstrat wurde nach der additiven Fertigung durch eine etablierte Fer-
tigungskette zu optischer Qualität bearbeitet. Hierbei kamen ultrapräzises Diamantdre-
hen, Chemische Vernicklung, sowie Magnetorheologisches und Chemisch-mechanisches
Polieren zum Einsatz. Die erreichte Qualität der optisch wirksamen Oberäche erlaubt
eine Nutzung der Optik im visuellen Spektralbereich.
Durch das Potential des Selektiven Laserschmelzens zur Fertigung nahezu beliebiger
Strukturen ist die Möglichkeit einer weiteren Steigerung der Massereduktion von Kom-
ponenten über alternative Leichtgewichtsstrukturen gegeben. Dreidimensionale Gitter-
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strukturen ermöglichen eine Massereduktion von über 90 % gegenüber dem Vollvolumen.
Nichtperiodische Gitterstrukturen (oenzellige Schäume) bieten eine höhere Steigkeit21
als regelmäÿige Gitter [159]. Die Anpassung der Struktur an Lastfälle kann über die
Dichte der Einzelzellen und den Durchmesser der Verbindungselemente gesteuert wer-
den.
Komplexe innere Leichtgewichtsstrukturen erhöhen den Aufwand der Reinigung. Der
Sauberkeit von Metalloptiksubstraten kommt eine hohe Bedeutung zu. Durch den pul-
verbasierten Prozess der Herstellung ist besondere Aufmerksamkeit notwendig. Es muss
sichergestellt sein, dass Pulverpartikel, sowie schwach anhaftende Partikel restlos entfernt
werden können. Somit wird vermieden, dass im Bauteil verbliebene Partikel während der
Fertigung oder im Betrieb auf die optische Funktionsäche gelangen. Oenzellige Schäu-
me sind in dieser Hinsicht sehr gut für die anschlieÿende Reinigung geeignet, da eine
gute Durchströmung mit Flüssigkeiten gegeben ist.
Ein wichtiges Kriterium von optischen Komponenten ist die dimensionelle Stabilität.
Konventionell hergestelltes AlSi40 wurde diesbezüglich untersucht [6]. Die Ergebnisse
dieser Arbeit zeigen eine Stabilisierung des Materials nach einer initialen Wärmebe-
handlung bei 360 ◦C für 6 h. Weitere Untersuchungen der Stabilität nach zusätzlichen
thermischen Zyklen im Bereich der Betriebs- und Lagertemperaturen sowie die Lang-
zeitstabilität über mehrere Jahre sind geplant. Dies kann durch wiederholte Messungen
der Oberächenformabweichung nach thermischen Lasten mittels Interferometrie und in
festen Zeitintervallen erreicht werden.




In der vorliegenden Arbeit wurde die Auswertung von Messdaten mittels python 3.6,
unter Verwendung der Pakete numpy [160], scipy [161] und math durchgeführt. Die
Bearbeitung und Auswertung von Bildern erfolgte mit Hilfe des Pakets scikit-image [162].
Weitere Bildauswertungen sowie die Markierung von Partikeln in der Gefügeanalyse
wurden mit der Software ImageJ [163] durchgeführt. Graken und Schemata wurden







dc Abstand Konturvektor zu Flächenvektor
dch Längenkorrektur der Scanvektoren der Fläche
dh Hatch-Abstand
dhkl Gitterebenenabstand
dk Abstand Poren in Bezug zu Scan-Vektoren
ds Abstand Poren im Probenkoordinatensystem





e1, e2 Länge der Hauptachsen einer Ellipse
F Kraft
G Schubmodul



































































CAD Computer-aided design (computergestütztes Konstruieren)
CMP Chemisch-mechanisches Polieren
CNC Computerized numerical control (computergestützte numerische Steuerung)
CT Computertomographie
CTE Coecient of thermal expansion (Thermischer Ausdehnungskoezient)
DHT Diskrete Hartley Transformation
DSC Dierential scanning calorimetry (Dierentialthermoanalyse)
EDX/EDS Energy dispersive X-ray spectroscopy (Energiedispersive
Röntgenspektroskopie)
FIB Focused ion beam (fokussierter Ionenstrahl)
HIP Heiÿisostatisches Pressen
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MRF Magnetorheological nishing (Magnetorheologisches Polieren)
NiP (Chemisch) Nickel-Phosphor
p.-v. peak to valley (Abstand höchster Punkt zu niedrigstem Punkt)
REM Rasterelektronenmikroskop
rms root mean square (quadratisches Mittel)
SiC Siliziumcarbid
SLM Selective Laser Melting (Selektives Laserschmelzen)
STEM Scanning transmission electron microscope
(Raster-Transmissionselektronenmikroskop)
STL Standard tesselation language
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Zusätzliche Abbildungen
Abbildung 62: Parameterfeld: 300 W, 0,65 m/s, Spurabstand 85 %, mit
Kantenlter bearbeitete Aufnahme.
Abbildung 63: Parameterfeld: 200 W, 1,3 m/s, Spurabstand 85 %, Bild
mit Kantenlter bearbeitet, um Inhomogenitäten sichtbar zu machen.
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Abbildung 64: Übersicht der Rundheit der Poren nach Parametersatz und
Überlappung der Einzellinien, blaue Markierungen entsprechen Parame-
tern mit 50 µm Fokusdurchmesser, rote Markierungen geben 120 µm Fo-
kusdurchmesser an.
Abbildung 65: Vollständiges EDX-Spektrum additiv gefertigte Probe nach Wärmebehand-
lung, Messpunkt 1.
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Abbildung 66: Vollständiges EDX-Spektrum additiv gefertigte Probe nach Wärmebehand-
lung, Messpunkt 2.
Abbildung 67: Vollständiges EDX-Spektrum additiv gefertigte Probe nach Wärmebehand-
lung, Messpunkt 3.
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Abbildung 68: Vollständiges EDX-Spektrum additiv gefertigte Probe nach Wärmebehand-
lung, Messpunkt 4.
Abbildung 69: Vollständiges EDX-Spektrum additiv gefertigte Probe nach Wärmebehand-
lung, Messpunkt 5.
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Abbildung 70: Vollständiges EDX-Spektrum additiv gefertigte Probe nach Wärmebehand-
lung, Messpunkt 6.
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